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La superaleación INCONEL 718, es una aleación de la familia base níquel, 
encuentra gran aplicación en la industria aeroespacial gracias a sus excelentes 
propiedades mecánicas a elevadas temperaturas y a su buena resistencia a la 
corrosión, por esta razón requiere cumplir con estándares indispensables en el 
proceso de fabricación y conformado, por lo cual es de suma importancia su 
entendimiento para la optimización y control de estas propiedades en proceso 
de fabricación. La INCONEL contiene cantidades importantes de hierro y cromo, 
es una aleación que endurece por precipitación y sus principales elementos 
precipitantes son  niobio, titanio y aluminio. 
 
El presente trabajo tuvo como objetivo principal el análisis de la evolución  
microestructural de la INCONEL 718, la cual fue sometida a un proceso 
termomecánico  de forja industrial y posteriormente  la determinación de las 
propiedades mecánicas a través de ensayos de compresión en caliente con 
diferentes parámetros de procesamiento. La caracterización fue realizada por 
medio de microscopia óptica, microscopia electrónica de barrido y microdureza 
Vickers. 
 
Cuatro cilindros de 100 mm de diámetro y 150 mm de alto fueron sometidos 
a un trabajo termomecánico de forja industrial a diferentes condiciones de 
temperatura y deformación. Los cilindros 1-1 y 1-3 fueron deformados a 1040˚C 
y 1020˚C hasta alcanzar 73% de deformación en un paso respectivamente y los 
cilindros 1-2 y 1-4  fueron deformados a 1040˚C y 1020˚C hasta alcanzar 50% 
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de deformación en el primer paso respectivamente y 1020˚C y 1000˚C hasta 
alcanzar 23% de deformación en el segundo paso respectivamente. 
Los cilindros deformados fueron cortados por la mitad para obtener cuatro 
lajas y se obtuvieron las digitalizaciones de las imágenes metalográficas de las 
áreas transversales de cada cilindro, se determino el tamaño de grano de 
treinta diferentes zonas del área trasversal de las cuatro lajas, por medio de 
microscopia óptica, con base en la norma estándar  ASTM E-112 de mapas 
comparativos y se obtuvieron imágenes metalográficas por medio de 
microscopia óptica y microscopia electrónica de barrido y fue medida la 
microdureza Vickers por medio de un mapeo trasversal y longitudinal.  
 
Posteriormente se cortaron las lajas con el fin de obtener probetas de 10 mm 
de alto y 7 mm de diámetro de cada una de las 30 zonas de las cuatro lajas 
para someterlas a los ensayos mecánicos. Ocho probetas de la zona central 
fueron escogidas para los ensayos y cuatro de estas fueron sometidas a un 
tratamiento térmico. 
 
Los ensayos de compresión en caliente fueron realizados a una  velocidad 
de deformación de 0.1s-1 y a dos diferentes temperaturas de 1020˚C y 980˚C 
cada una para cuatro probetas de cada laja. 
 
Finalmente cada probeta fue cortada por la mitad obteniendo así sus 
imágenes metalográficas por medio de microscopia óptica y microscopia 
electrónica de barrido y fue medida la microdureza Vickers en la zona trasversal 






Este proyecto tiene como objetivo la caracterización mecánica y el análisis 
microestructural de la superaleación INCONEL 718 sometido a un trabajo 
termo-mecánico en un proceso de forjado industrial bajo diferentes condiciones 
de deformación y altas temperaturas, con énfasis en la formación de 
precipitados y su efecto en el comportamiento de formado en caliente. Entre las 
metas científicas para el presente trabajo se encuentran:  
◊ Identificar las fases y obtención de tamaño de grano de la matriz 
gama por medio de microscopía óptica. 
◊ Relacionar  la microestructura y porcentajes de fases en condición 
de forjado, con mediciones de microdureza Vickers. 
◊ Identificar los rangos de temperatura de transformación de fases 
por medio de análisis térmico diferencial (DTA por sus siglas en inglés). 
◊ Someter la superaleación a diferentes tratamientos térmicos con el 
fin de comparar el procedimiento estándar para su reforzamiento por 
envejecido, con los tratamientos térmicos propuestos. 
◊ Analizar la  evolución de la microestructura y crecimiento de grano, 
presencia, y porcentaje de las diferentes fases, por medio de microscopia 
óptica y microscopía electrónica de barrido (SEM). 
◊ Relacionar  la microestructura y porcentajes de fases con base en  
metalografía cuantitativa por medio de un método de intersección. 
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◊  Determinar las propiedades mecánicas en condición de 
reforzamiento por envejecido, bajo ensayos de compresión a altas 
temperaturas y microdureza Vickers. 
◊ Analizar las curvas de esfuerzo–deformación para obtener las 
relaciones constitutivas ligarlas con los fenómenos de recristalización 
que se llegaran a presentear en los ensayos mecánicos.   
◊ Relación de la distribución de la “fase delta en límites de grano” y 




El trabajo termomecánico de forjado industrial y la variación de temperaturas 
de deformación, pueden controlar la microestructura y la formación de 
precipitados de fases indeseables como la fase delta δ, así como, la 
propiedades mecánicas, para la aplicación en la industria aeronáutica y de 
generación de energía. 
 
 




3.  “Superaleaciones” 
 
 Las superaleaciones son de creación relativamente nueva que datan del 
primer cuarto y mediados del siglo XX, son creadas debido a la necesidad de 
obtener materiales con propiedades  óptimas de resistencia a la corrosión y 
buen desempeño a elevadas temperaturas. El acero inoxidable fue el punto de 
partida en la segunda y tercera década del siglo XX  en el desempeño a altas 
temperaturas, pero pronto con las necesidades propias de la época (dígase la 
“segunda  guerra mundial”), las turbinas de gas y las turbinas en la industria 
aeronáutica (“jet engines”)  se convirtieron en una guía para el desarrollo de 
dichas superaleaciones. 
     Las superaleaciones se clasifican principalmente en tres diferentes grupos 
dependiendo sus elementos base,  base hierro-níquel, base cobalto y base 
níquel, y generalmente son usadas a temperaturas elevadas al rededor de los 
540˚C (1000˚F aproximadamente) o por arriba de ésta. Cada uno de los 
diferentes grupos de las superaleaciones encuentran una aplicación 
significativa, por ejemplo en la industria aeroespacial, en la industria petrolera y 
en la industria energética en la generación de energía  eléctrica. 
Las superaleaciones base hierro-níquel o níquel, como el INCONEL 718 
(In718), son una extensión de la tecnología del acero inoxidable se utilizan 
mayormente en componentes forjados a alta temperatura como en anillos o 
rodamientos utilizados comúnmente en la industria aeroespacial, el grupo de 
superaleaciones base cobalto y base níquel pueden ser utilizados en 
componentes forjados o en calidad de vaciado dependiendo su aplicación y su 
composición[1].  
Las superaleaciones base níquel pueden ser utilizadas en rodamientos o 
cojinetes hasta una temperatura por arriba del 80% de su temperatura incipiente 
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de fusión (0.85% Tm), lo que nos demuestra que su resistencia a altas 
temperatura supera el desempeño de cualquier otra aleación utilizada en 
ingeniería. Las superaleaciones muestran una combinación de resistencia a 
altas temperaturas, resistencia a los ataques de medio ambiente (tales como 
oxidación, nitruración y sulfuración), excelente resistencia a la termofluencia, 
dureza, resistencia a la ruptura por esfuerzo y presentan  estabilidad 
metalúrgica, además de tener características de expansión térmicas útiles para 
las diferentes aplicaciones y resistencia a la fatiga térmica y a la corrosión [2]. 
En la mayoría de los metales se han medido propiedades en lapsos cortos 
tales como el punto de cedencia, esfuerzo de ruptura y esfuerzo máximo (por 
mencionar solo algunos) con base en ensayos mecánicos a temperaturas 
ordinarias, sin embargo, cuando las temperaturas de trabajo alcanzan un rango 
al rededor  del 50% de la temperatura de fusión (0.50 Tm) se deben medir en 
función del tiempo, así que si un metal se somete a una carga 
considerablemente por debajo de su carga de ruptura pero ahora a 
temperaturas elevadas, el metal empezará a extenderse con la carga y con el 
tiempo, a esta extensión dependiente del tiempo se le llama termofluencia 
(creep, en ingles) y si se permite que continúe el tiempo suficiente dará lugar a 
la fractura (creep-rupture strength en ingles o comúnmente llamada stress-
rupture strength). A modo de comparación en la figura 3.1, se muestra el 
comportamiento de la resistencia de ruptura debido al esfuerzo (stress-rupture 
strength) de los tres grupos de superaleaciones (base hierro-níquel, cobalto y 
níquel) [1]. 
La termofluencia es solo uno de los fenómenos que presentan en general en 
los metales  y se debe tomar en cuenta en las distintas aplicaciones que 
dependan de la carga y temperatura, así como deben ser obtenidas todas las 
demás propiedades tales como el punto de cedencia, fatiga cíclica, punto de 
ruptura, dureza, tensión, modulo de elasticidad, etc. Para un mejor 


























3.1 Metalurgia básica de las superaleaciones 
 
 
Tomando en cuenta los modelos de esferas rígidas que representan las 
estructuras cristalinas de la mayoría de los metales, se construyen unos 
modelos básicos dependiendo de la posición de los átomos, la figura 
geométrica y la organización que estos crean al estar acomodados y 
agrupados, esta agrupación se le llama celda unitaria o red de Bravais[5]. Las 
estructuras cúbica centrada en las caras (FCC en inglés), cúbica centrada en el 
cuerpo (BCC en inglés) y hexagonal compacto (HCP en inglés) son en lo 




















del mundo de las superaleaciones encontramos una estructura también muy 
común de las fases secundarias y precipitantes  llamada tetragonal centrada en 
el cuerpo (BCT). La figura 3.2 muestra las estructuras generales básicas de los 
metales.  











Figura 3.2. Estructuras cristalinas generales básicas de los metales, a) 
cúbica centrada en las caras (FCC en inglés), b) cúbica centrada en el 
cuerpo (BCC en inglés), c) hexagonal compacta (HCP en inglés), d) 
tetragonal centrada en el cuerpo (BCT en inglés)[5]. 
    
La resistencia a las temperaturas elevadas de las superaleaciones dependen 
directamente de su estructura cristalina, el hierro, el níquel y el cobalto, son 
generalmente de estructura austenitica FCC cuando son base de las 
superaleaciones, aunque el hierro y el cobalto a temperatura ambiente no son 
FCC, sufren transformaciones a temperaturas elevadas o en presencia de 
elementos aleantes como en las superaleaciones. Por otro lado, el níquel no 
presenta transformaciones alotrópicas, esto quiere decir que mantiene su 
estructura cristalina FCC a elevadas temperaturas, por lo tanto en las 
superaleaciones de base hierro y cobalto se adicionan elementos para 
estabilizarlos y particularmente el níquel para proveerlas de mejores 
propiedades.  
La temperatura limite superior no esta restringida por los cambios alotrópicos 
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de las fases que puedan ocurrir, sino en función de la temperatura incipiente de 
fusión y de la disolución de las fases presentes en las superaleaciones. La 
fusión incipiente es aquella que se produce en la aleación en las partes que 
durante la solidificación no está en la composición de equilibrio y por lo tanto 
funde a una temperatura menor a la cual debería fundirse toda la aleación. La 
temperatura de fusión no es una temperatura dada en las superaleaciones, es 
un rango que caracteriza a cada una de las aleaciones y se deriva de sus 
elementos base y los elementos aleantes[1]. 
 
La resistencia o fuerza de las superaleaciones no solo dependen de su 
estructura cristalina base FCC de la matriz gamma γ, sino también de las fases 
endurecedoras presentes, como carburos metálicos (MC, M23C6), o fases 
precipitantes  tales como las fases gamma prima γ’ de estructura de orden FCC 
[Ni3(Ti,Al)] encontradas en las aleaciones base hierro-níquel y base níquel. En 
las aleaciones que contienen niobio o niobio y tantalio se encuentra la fase  
gamma doble prima γ” (Ni3Nb) que es la fase endurecedora primaria  de 
superaleciones como la IN718, de estructura de orden BTC tetragonal centrada 
en el cuerpo. Las superaleaciones base cobalto pueden desarrollar precipitados 
de carburos, pero no se han encontrado fases intermetálicas endurecedoras 
precipitantes como  γ’[2].  
 
Existen también otras fases llamadas indeseables que se presentan debido a 
las variaciones en la composición, al procesamiento de la superaleación y a la 
exposición de estas a temperaturas elevadas, dentro de este grupo de fases 
indeseables podemos encontrar las ortorrómbicas como la fase delta δ que 
ocurre con la presencia de niobio (Ni3Nb), (aunque se ha descubierto que la 
fase δ tiene un efecto indeseables en las propiedades mecánicas en una 
cantidad volumétrica elevada, en cantidades volumétricas pequeñas tiene un 
efecto controlador del crecimiento de grano llamado efecto de fijación (“pinning” 
en ingles),  la fase σ, laves y las hexagonales compactas HCP  como la fase η. 





presentes en algunas superaleaciones [2].  
 
La metalurgia física de las superaleaciones quizá sea las más compleja de 
las aleaciones en general debido a la cantidad de elementos aleantes presentes 
en las superaleaciones, cada uno de estos elementos aleantes juega un papel 
importante y se debe controlar la cantidad a medida de no alterar las 
propiedades y características necesarias para la aplicación de cada una de las 
superaleaciones.  
 
La figura 3.3 muestra un ejemplo en la tabla periódica señalando los 
elementos incluidos en una superaleación base níquel[2]. La tabla 1 muestra el 















Figura 3.3 Elementos usados en una superaleación base níquel. Los 
elementos benéficos están marcados con líneas cruzadas y los elementos 



















Tabla 1. Papel  de los elementos aleantes en las superaleaciones. [2]. 
 
3.2 Superaleación “INCONEL 718” 
  
La superaleación INCONEL 718 es relativamente reciente ya que su creación 
data de alrededor de fines de los año 50’s  y su uso industrial empieza a 
mediados de los años 60’s. Gracias a que combina una excelente resistencia a 
la corrosión y óptimas propiedades mecánicas como su alta resistencia a la 
fractura a altas temperaturas (termofluencia) manteniendo también su limite 
elástico alrededor de hasta 700˚C, encuentra aplicaciones críticas donde estas 
características son esenciales. Se utilizan en motores de cohetes, turbinas de 
gas, bombas, herramentales, turbinas generadoras de energía y en 
componentes utilizados en la industria aeroespacial tales como anillos, discos, 
cojinetes y ejes, también exhibe excelente soldabilidad y buen comportamiento 
al forjado [3]. 
La aleación IN 718 es parte de la familia de las superaleaciones base  níquel, 
aunque también esta catalogada como base níquel-hierro ó base níquel-cromo, 
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porque, tanto como la adición de hierro para bajar el costo de la superaleación, 
como la adición de cromo que en combinación con el níquel proporciona una 
resistencia a las sustancias corrosivas y oxidantes, son de suma importancia 
para la producción y aplicación de esta superaleación.  
 
La IN 718 endurece por precipitación de compuestos intermetálicos y otros 
cuantos elementos más también están presentes, lo cual indica que la 
presencia y cantidad de los elementos aleantes esta muy ligada a la formación 
de la fases que precipitan en esta aleación, dichas fases mejoran las 
propiedades mecánicas y la resistencia del material, no obstante que los 
elementos aleantes son un componente sustancial en las características de la 
aleación, está, también encuentra un gran porcentaje de sus óptimas 
propiedades mecánicas en el procesamiento de conformado y forjado de los 
componentes para las diversas aplicaciones. La tabla 2 muestra la composición 






Tabla 2 composición química de una aleación Inconel 718 [4].  
 
Cada uno de los elementos contenidos en la aleación juega un papel 
particular respecto a las propiedades y características de la aleación. La figura 
3.4 muestra en la tabla periódica los principales efectos de los elementos 
presentes de una aleación base níquel y a continuación describiremos los 
elementos de mayor importancia en la IN 718. 
-El níquel (> 50%) además de ser el elemento base de la IN 718, aporta la 
buena resistencia de esta aleación al trabajo en caliente debido a su condición 
de no presentar cambios alotrópicos en la microestructura y buena resistencia a 
la corrosión a altas temperaturas. 
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-El cromo (≈18-20%) aporta un aumento en el endurecimiento por solución 
sólida y también aporta resistencia a la corrosión a altas temperaturas. 
 
-El hierro (≈18-20%) es coherente con la estructura cristalina austenítica FCC 
de la matriz γ, se encuentra en solución sólida dentro de la aleación, aumenta 
levemente el porcentaje de volumen de la fase precipitante γ’ y se utiliza 
principalmente para bajar el alto costo de tener una matriz solo de níquel, 
aunque esto baje el punto de fusión de la IN 718 los beneficios económicos lo 
avalan. 
 
-El carbono (≈0.02-0.05%) aunque se encuentra en porciones muy limitadas 
puede dar lugar a la formación de carburos de la forma MC con diferentes 
elementos como el niobio, titanio, molibdeno y cromo. La precipitación de estas 
partículas mejoran la resistencia a la termofluencia, debido a que tienen lugar 
en los limites de grano y dificultan el deslizamiento intergranular. 
-El molibdeno (≈3%) es un endurecedor por solución sólida, aumenta la 
resistencia mecánica de la matriz y puede conjuntarse con el carbono para 
formar carburos. 
 
-El niobio (≈4-6%) es un agente precipitante endurecedor que puede 
combinarse también con el carbono para formar carburos,  forma fases 
llamadas gamma doble prima γ” (la cual es la fase precipitante endurecedora 
principal de la In 718), y también es la causante de la fase subsecuente llamada 
fase delta δ. 
 
-El titanio (≈1%) es un agente aleante de la fase precipitante endurecedora γ’ 
que es la fase mas común en las superaleaciones base níquel. 
 
-El aluminio (≈0.5-1%) también es un agente aleante involucrado de la fase γ’ 
y al igual que el cromo, aporta resistencia a la oxidación. 
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-El cobalto (≈0.1-0.2%) esta presente como endurecedor  en solución solida y 
eleva la temperatura de solvus de la fase precipitante γ’. 
 
-El silicio, fosforo y azufre, en menor cantidad, se encuentran como 













Figura 3.4.  Tabla periódica de los elementos que muestra los efectos de 
los elementos involucrados en una superaleación base níquel [ref. curso 
materiales avanzados, 2010, UANL]. 
 
3.3 Aplicación de la superaleación INCONEL 718 
 
La INCONEL 718 encuentra aplicaciones trascendentales tanto en la 
industria aeroespacial, petroquímica y en la generación de energía, gracias a 
sus propiedades mecánicas y térmicas se encuentra en piezas específicas 
dentro de los motores utilizados en aviación y en los generadores eléctricos. 
Esta superaleación es empleada principalmente en los discos y anillos de las 
turbinas dentro de los motores aeroespaciales (“jet engine”), dichos discos y 








Para poner un poco esto en perspectiva, se puede considerar un modelo 
moderno típico de turboventilador (turbofan, en ingles) como el Trent 800 de 
Rolls-Royce utilizados en los Boeing 777, donde los discos de la turbina 
representan alrededor del 20% de peso total del motor y el costo de estos en 
alrededor del 10% del costo de motor que entra en servicio. Así también para 
motores militares como el EJ200 de Eurojet las cifras oscilan entre un 5 y un 
25%. 
 
La función primaria de los discos y los anillos es proporcionar soporte a los 
álabes de la turbina ubicados en la corriente de gas del que se extrae la energía 
mecánica, el conjunto completo de discos y álabes es entonces capaz de 
transmitir potencia a las secciones del ventilador y compresor a través de los 













Figura 3.5 Típica distribución de material y sus aleaciones en un “jet 




3.3.1 Proceso de fabricación de la superaleación INCONEL 718 
 
Las superaleciones son usadas en formas producidas por vaciado, extrusión, 
rolado, forjado y metalurgia de polvos como se muestra en el diagrama de flujo 

















Figura 3.6 Diagrama de flujo para componentes de  superaleciones [6]. 
 
Las aleaciones forjadas son en general más uniformes con un tamaño de 
grano más fino y tienen propiedades de tensión y fatiga superiores, mientras 
que las aleaciones vaciadas de fundición presenta mayor segregación y tamaño 
de grano mas grueso pero mejores propiedades como esfuerzo de ruptura y 
mayor resistencia a la termofluencia. De acuerdo con lo anterior las aleaciones 
forjadas son empleadas en trabajos en donde la resistencia a la tensión y a la 
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fatiga son importantes como en los discos y anillos, las aleaciones vaciadas de 
fundición se emplean donde la resistencia a la termofluencia y al esfuerzo de 
ruptura son esenciales, como en los alabes de las turbinas. 
 
También hay que señalar que la cantidad de aleación es tan alta en algunas 
superaleaciones, que no pueden ser producidos como productos forjados (que 
se producen a partir de lingotes de gran diámetro), sino que debe ser producido 
por cualquier fundición o por métodos de metalurgia de polvos. 
 
Dos procesos son usados para la producción de supearaleciones de forjado, 
metalurgia de lingotes y metalurgia de polvos. El primero y convencional 
metalurgia de lingotes, involucra a menudo una tecnología  de serie de tres 
pasos de fusión seguido de un trabajo termo-mecánico del material de 
homogenización para lograr el control deseado de composición y tamaño de 
grano. Los tres pasos de fusión incluyen (1) Fusión por medio de inducción al 
vacío (Vacuum induction melting, en inglés, VIM) para preparar la composición 
de la aleación deseada, (2) Electro refinación de la escoria (Electro-slag 
refining, en inglés,  ESR) para eliminar el oxígeno que contiene inclusiones y (3) 
refundición por arco al vacío (Vacuum arc remelting, en inglés, VAR) para 
reducir la segregación de composición que se produce durante la solidificación 
ESR.   
 
El segundo proceso implica la adhesión de polvos de metal que incluyen los 
elementos aleantes por medio de procesos de fusión, atomización, tamizado y 
prensado. La elección de la ruta del proceso depende de diferentes factores, 
pero esta dictada en gran medida por la química involucrada de la 
superaleación a producir. 
 
Las aleaciones como la IN 718 se fabrican generalmente mediante 
metalurgia de lingotes, ya que los nivéleles de los elementos que fortalecen la 




que el costo adicional asociado con la metalurgia de polvos no se puede 
justificar. La figura 3.7 representa la ruta del proceso de metalurgia de lingotes, 
el VIM es seguido por el ESR y por el VAR, después del recocido para 
homogenizar la composición, el lingote es trabajado termo-mecánicamente para 
producir el “billet” antes de ser sometido a las diferentes series de operaciones 


















Figura 3.7 Ruta del proceso de la metalurgia de lingotes [7]. 
 






 3.3.2 Conversión de lingote a barra, proceso forja abierta 
 
 
Los lingotes producidos por los procesos de fusión de la metalurgia de 
lingotes no son adecuados para aplicaciones mecánicas: deben someterse a un 
trabajo termo-mecánico con el fin de romper la estructura en bruto del vaciado  
y para reducir el tamaño del grano a niveles aceptables, es decir, a partir de 
unas pocas decenas de milímetros a unas pocas decenas de micras. Esto se 
conoce como conversión de lingotes y que usualmente se logra mediante un 
proceso de forja abierta (“cogging”, en inglés), en la que el diámetro del lingote 
cilíndrico es de tamaño reducido por un factor de aproximadamente 2, de modo 
que su longitud aumenta cuatro veces . 
 
La conversión se realiza en una serie de etapas, o calentones. El lingote se 
coloca en un horno y se deja que alcance una temperatura adecuada para la 
forja, ya fuera del horno, es manipulado entre dos dados horizontales que son 
impulsados hidráulicamente. Estos aprietan (o muerden) el material, 
provocando su deformación, tanto dentro como fuera del plano de los dados. 
Normalmente, el lingote se deforma 20 a 30 veces en varios puntos a lo largo 
de su longitud, con el patrón que se repite con el giro de lingotes de 90˚, 45˚ y 
una vuelta final de 90˚.  
 
 Al final de este procedimiento, el lingote se lleva de nuevo al horno ahora 
con una forma octogonal  de la sección transversal. La deformación aplicada al 
lingote causa una recristalización  sustancial para una estructura de grano fino. 
Después del recalentamiento el proceso se repite hasta obtener la geometría 























Figura 3.8 (a)Operación “cogging” para un trabajo termo-mecánico de 
conversión de lingote, (b) Sección transversal del lingote a través del 
proceso “cogging”[7]. 
 




Después de haber logrado una estructura uniforme de grano fino a través del 
proceso de conversión del lingote, el objetivo de la forja es tornar el cilindro de 
metal en una forma similar a la del disco de la turbina. La principal preocupación 
en esta etapa es no promover el crecimiento del grano excesivo. Sin importar el 
24 pulgadas   12 pulgadas 
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método  usado, la forja es parte de un proceso termo-mecánico total, en otras 
palabras, la forma no es el único factor en el proceso de forjado [6]. 
 
La energía de trabajo en un proceso de forja puede ser aplicada y manejada 
mediante el control de la temperatura y deformación, con el fin de impartir  las 
cualidades deseadas en un componente, se puede asumir que el proceso de 
forja intenta crear tanto  la forma como la microestructura para mejorar sus 
propiedades. Se puede decir entonces que algunos de los objetivos principales 
de un ciclo de forjado podrían ser, refinamiento uniforme de grano, control de la 
morfología de las segundas fases, flujo de grano controlado, componentes en 
buenas condiciones estructurales por mencionar los mas importantes [1]. 
 
Una vez más la producción del disco muy a menudo es un proceso de tres 
etapas, por lo general  comprende: a) prensa por medio forja con dado abierto 
(upsetting by open-die forging, en inglés), para producir un lingote con simetría 
axial de espesor reducido y una mayor área de sección transversal, b)  bloqueo 
por medio de forja con dado cerrado, para colocar las secciones gruesas o 
finas, en el lugar apropiado, y c) acabado, por una vez más por medio de forja 
con dado cerrado, para producir la forma del disco deseado. En estas tres 
operaciones  la temperatura suele mantenerse muy cerca del limite de solvus 
para la aleación que se quiere forjar, en el caso de la aleación INCONEL 718 es 
cerca de delta solvus, lo que garantiza que cualquier recristalización que se 
produzca de como resultado una estructura de grano más fino que el alcanzado 
en la etapa de conversión del lingote.  
 
No obstante el proceso de producción de discos o anillos no termina con la 
prensa, en realidad es solo el principio para darle una preforma al material y 
poder continuar con la producción de estos, después se requiere de un proceso 
de punzonado para darle la preforma con aspecto de una rosquilla y poder 
continuar con el proceso de conformado. La figura 3.9 describe el proceso de la 





















Es un proceso de conformado para manufacturar forjas anulares tales como los 
discos o anillos sin costuras con dimensiones precisas y flujo de grano 
circunferencial. El rolado de anillos usualmente requiere menos material de 
entrada que otros métodos de forja alternativos y puede producirse en cualquier 
cantidad. 
 
El rolado de anillos en caliente es un proceso avanzado utilizado típicamente 
para la fabricación de partes con geometrías complejas, anillos de grandes 
dimensiones y discos que pasarán por procesos posteriores. Posee 




anillos producidos no tienen costuras y sus aplicaciones incluyen guías de 
cojinetes antifricción, anillos de rotación, rodamientos de ruedas de ferrocarril,  
anillos de rotación y sin rotación para máquinas de jet y otras aplicaciones 
aeroespaciales, componentes de reactores nucleares, etc. [9] La figura 3.10 

























4. Mecanismos de 




La superaleación INCONEL 718 al ser parte de la familia de las 
superaleaciones base níquel, encuentra como su principal mecanismo de 
endurecimiento la precipitación de segundas fases, consecuencia 
principalmente de diferentes tratamientos térmicos. La solución sólida y maclaje 
también intervienen en el endurecimiento de esta aleación, pero se pueden 
considerar como mecanismos secundarios. 
 
4.1 Tratamientos térmicos 
 
Las superaleaciones, dependen, generalmente de la aplicación de calor por 
un determinado tiempo para prepararlas para un proceso mecánico  
subsecuente, no obstante, también se requiere aplicar calor para producir 
cambios químicos y micro estructurales, es por esto último, por lo que el 
tratamiento térmico es de suma importancia debido a que se debe diseñar con 
un margen mínimo de error para que los cambios puedan ocurrir y sean los 
adecuados para la aplicación especifica que se desea. 
 
Estrictamente hablando,  el tratamiento térmico es la aplicación de calor para 
elevar la temperatura lo suficientemente alta para llevar a cabo diferentes 
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objetivos, tales como: reducción de esfuerzos, permitir la redistribución de los 
átomos de los elementos existentes en la aleación, promover la recristalización 
y la formación de granos, promover el crecimiento del grano, disolución de 
fases y promover la formación de nuevas fases debido a la precipitación desde 
solución sólida. Algunos de los tratamientos térmicos mas importantes pueden 
ser: relevación de esfuerzos, recocido en proceso, recocido completo, recocido 
de solución, revestimiento y envejecimiento -endurecimiento por precipitación 
[1]. Los tratamientos mas usados en las superaleaciones pueden ser: 
 
Relevación de esfuerzos  
 
La relevación de esfuerzos en las superaleaciones frecuentemente implica 
un balance entre la liberación de esfuerzos residuales y los efectos nocivo de 
las propiedades a alta temperatura y/o resistencia a la corrosión. El tiempo y la 
temperatura varían considerablemente dependiendo de la metalurgia y 
características de la aleación y también del tipo y magnitud de esfuerzos 
residuales provocados en el proceso anterior de fabricación. La temperatura 
usada en la relevación de esfuerzos frecuentemente  se encuentra por debajo 




El recocido cuando se aplica a las superaleciones muy a menudo se refiere 
al recocido completo, esto es, la recristalización completa y el logro del máximo 
ablandamiento. Esta práctica es frecuentemente empleada en las 
superaleciones que serán forjadas, ya que reduce su dureza y aumenta su 
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ductilidad para procesos mecánicos posteriores, aunque en su mayoría son 
empleadas en superaleaciones que no son endurecidas por precipitación. 
 
Si se habla de las superaleaciones en las cuales, la precipitación de 
segundas fases es su mecanismo principal de endurecimiento, se puede 
nombrar al tratamiento térmico de recocido como tratamiento de solubilizado o 
recocido de solución, el cual tiene el propósito de disolver segundas fases en 
solución sólida y preparar la aleación para el proceso de envejecimiento para la 
precipitación de segundas fases controladas [2]. 
 
4.1.1 Tratamiento de solubilizado 
 
El primer paso en los tratamientos térmicos de las superaleaciones 
usualmente es el tratamiento de solubilizado, en muchas aleaciones que serán 
forjadas, la temperatura del tratamiento depende directamente de las 
propiedades deseadas. A una mayor temperatura se especifica para una óptima 
resistencia a la termofluencia, a una menor temperatura se buscan propiedades 
óptimas para la resistencia a la tensión a corto plazo a altas temperaturas, 
mejora las propiedades de resistencia a la fatiga por medio de tamaño de grano 
más fino y mejora la resistencia a la ruptura sensible de grietas (notch rupture 
sensitivity, en inglés). 
 
Una temperatura elevada de un tratamiento de solubilizado puede resultar en 
crecimiento de grano y una más extensiva disolución de carburos. El objetivo 
principal  es poner en solución segundas fases endurecedoras y disolver 
carburos. Una temperatura baja de un tratamiento de solubilizado resulta en la 
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disolución de las principales fases envejecidas sin crecimiento de grano y sin 
una disolución significativa de carburos [2].  
 
Adicionalmente el tratamiento de solubilizado es usado para homogenizar la 
microestructura antes de cualquier tratamiento de envejecido y/o antes de una 
total recristalización, para proporcionar la estructura deseada para un forjado o 
un trabajo mecánico posterior con una ductilidad adecuada. Después del 
tratamiento de envejecido la microestructura resultante de estas superaleciones 
forjadas o trabajadas mecánicamente, consiste en largos granos que contienen 
las principales fases envejecidas (gama prima γ’ y gama doble prima γ”) y una 
pesada concentración de carburos en los limites de grano. 
 
Se debe tomar en cuenta que el tratamiento de solubilizado real utilizado en 
la producción de piezas forjadas o trabajadas mecánicamente, puede no 
disolver completamente las segundas fases principales envejecidas que 
promueven el endurecimiento y dificultan el trabajo mecánico posterior.  Los 
rangos mas frecuentemente usados para los tratamientos de solubilizado se 
encuentran entre 980˚C-1300˚C [1]. 
 
4.1.2 Tratamiento de envejecido 
 
Los tratamientos de envejecido fortalecen la superaleaciones por la vía de 
precipitación de una o mas fases secundarias (γ’ y γ”) a partir de una matriz 
supersaturada desarrollada debido a un tratamiento de solubilizado, en algunas 
ocasiones retenida gracias a un enfriamiento rápido o controlado. 
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La temperatura del tratamiento de envejecido determina no solo el tipo sino 
la distribución y el tamaño de los diferentes precipitados. Los tratamientos de 
envejecido se efectúan invariablemente a temperaturas constantes, y se 
efectúan en un rango muy amplio de temperatura y tiempo. La temperatura 
puede variar desde 600˚C hasta 1100˚C, el tiempo en comparación con el 
tratamiento de solubilizado es mucho mayor. Tanto la temperatura como el 
tiempo varían dependiendo el tipo de la aleación, del tipo y tamaño del 
precipitado requerido. 
 
Algunos factores que influyen a la adecuada elección de los diferentes pasos 
de envejecido, tiempo y temperatura pueden ser: el tipo y el número de fases 
precipitantes disponibles, temperatura aplicada con anterioridad, tamaño del 
precipitado deseado y tratamientos térmicos de aleaciones similares. 
 
Cuando más de una fase puede precipitar a partir de la matriz de la aleación, 
se debe hacer una adecuada elección si se trata de una sola temperatura de 
envejecido, esto puede tener como consecuencia óptimas cantidades de 
múltiples fases precipitantes. Alternativamente se puede emplear un doble 
tratamiento de envejecido, para producir diferentes tamaños y tipos de 
precipitados por medio de diferentes temperaturas. Se pueden usar doble hasta 
cuádruple envejecido en un tratamiento. 
 
Los llamados precipitados primarios de endurecimiento como γ’ y γ”, no son 
las únicas fases precipitadas durante el tratamiento de envejecido. Los carburos 
y fases llamadas indeseables de orden, tetragonal centrada en el cuerpo (BCT, 
en inglés),  también se pueden formar durante el envejecido, la principal razón 
de la secuencia de los pasos de envejecido, además del control de γ’ y γ” es 
precipitar y controlar la morfología de carburos en los limites de grano [1,2]. 
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4.2 Matriz gama γ  
 
La matriz γ principalmente formada  en su mayoría de níquel y cromo tienen 
diferentes atributos que han demostrado ser útiles y duraderas como matriz de 
las superaleaciones de base níquel. Por ejemplo, la condición libre del níquel de 
transformaciones  alotrópicas le proporciona estabilidad en contraste de la 
bases de hierro. Además, la estructura electrónica del níquel presenta casi un 
lleno en su última capa de electrones bastante incompresible, esto permite la 
precipitación de la fase dúctil γ’ y dificulta la de fases frágiles como laves que 
demandan gran compresibilidad de la matriz. Por lo tanto permite una sustancial 
adición de elemento aleantes en solución sólida y elementes precipitantes. 
 
Otra condición benéfica de la matriz γ, es que con la fuerte presencia de 
cromo, desarrolla películas adherentes de óxido que crean una barrera para el 
ingreso de elementos perjudiciales como el oxigeno y azufre e impide la perdida 
de elementos aleantes hacia el exterior. Su estructura cristalina (FCC)  permite 
múltiples sistemas de deslizamiento, lo que favorece una buena ductilidad y 
conformabilidad con un mínimo de texturas. [10] La matriz γ y su estructura 
cristalina FCC es una fase no magnética y continua, que usualmente tiene altos 
porcentajes de cromo y hierro como en la aleación Inconel 718, además de 
concentraciones mas bajas de molibdeno y tungsteno. Todas las 
superaleaciones base níquel tienen esta fase como su matriz [1]. La figura 4.1 













Figura 4.1 Arreglo miroestructural FCC de la fase γ  [6]. 
 
4.3 Fase gama prima γ ’ 
 
La fase γ’ está formada por aluminio y titanio que reaccionan con el níquel 
para precipitar una fase coherente con la matriz austenítica γ. Los solutos 
esenciales en superaleaciones de base níquel son de aluminio y/o de titanio, 
con una concentración total, que es típicamente menos del 10%. Esto genera 
una microestructura de equilibrio de dos fases, que consta de gama (γ) y gama  
(γ'). Es γ' gran parte responsable de la resistencia a temperatura elevada del 
material y su increíble resistencia a la deformación debido termofluencia. La 
cantidad de γ' depende de la composición química y la temperatura, como se 
ilustra en la figura 4.2 en los diagramas de fase ternarios a continuación [1,11]. 
 
Los diagramas ternarios de fase Ni-Al-Ti  muestran los campos de las fases γ 
y γ’. Para una composición química dada, la fracción de γ’ disminuye a medida 









Figura 4.2 Diagrama de fases ternario Ni-Al-Ti [11]. 
 
Este fenómeno se utiliza para disolver γ' a una temperatura suficientemente 
alta (tratamiento de solubilizado), seguido por el envejecimiento a una 
temperatura inferior a fin de generar una dispersión fina y uniforme de los 
precipitados endurecedores. 
 
La fase γ es una solución sólida de estructura cristalina FCC con una 
distribución aleatoria de diferentes especies de átomos. En contraste, γ’ tiene 
una red cristalina cúbica primitiva semejante a la FCC en el cual los átomos de 
níquel se localizan en el centro de las caras y los átomos de aluminio ó titanio 
se encuentran en las esquinas del cubo. Este arreglo atómico tiene la fórmula 
química Ni3Al, Ni3Ti ó NI3 (Al, Ti). Sin embargo, como puede verse en el (γ + γ') / 
γ' límite de la fase de las secciones del diagrama de fases ternario Ni, Al, Ti, la 
fase no es estrictamente estequiométrica. Puede existir un exceso de vacantes 
en una de las subredes que conduce a desviaciones de la estequiometría, como 
alternativa, algunos de los átomos de níquel podría ocupar los lugares de Al y 
viceversa. La figura 4.3 muestra una comparación de las redes cristalinas de la 










Figura 4.3 a) Arreglo cristalino de la matriz γ  b) arreglo cristalino de la fase 
γ ’ [11]. 
 
La matriz γ es en la cual γ' precipita. Dado que ambas redes son cúbicas con 
parámetros similares,  γ' precipita en una relación de orientación de cubo-cubo 
con γ. Esto significa que los bordes de las celdas unitarias son exactamente 
paralelas a los bordes correspondientes de la fase de γ. Además, debido a que 
sus parámetros de red son similares, γ’ es coherente con γ cuando el tamaño 
del precipitado es pequeño. Sin embargo, las dislocaciones en γ encuentran 
dificultad para penetrar γ’, en parte porque el γ’ es una fase atómica ordenada. 
El orden interfiere con el movimiento de las dislocaciones y por lo tanto 
endurece la aleación [11]. 
 
4.4 Fase gama doble prima γ” 
 
Cuando se requiere una mayor resistencia a bajas temperaturas (por 
ejemplo, en los discos de las turbinas) la superaleación puede reforzarse con 
a)  b) 
  35 
una nueva fase conocida como γ”. Esta fase aparece en las superaleaciones 
base níquel como la IN 718, con una adición significante de niobio (5% 
aproximadamente del peso total), la composición de la γ” es Ni3Nb.  
 
La estructura cristalina se basa en una red de orden BCT con un arreglo de 
átomos de níquel y niobio. El fortalecimiento por lo tanto ocurre, debido al 
endurecimiento por la coherencia de la fase con la matriz y por el ordenamiento 











Figura 4.4 Estructura cristalina de la fase γ”.[11] 
 
La fase γ” es generada principalmente en la IN 718 gracias al alto contenido 
de niobio. La fase γ” presenta diferencias significativas con la fase γ’ en 
diferentes maneras:  
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‐ La red cristalina de γ” es de orden BCT en lugar de cúbica primitiva o 
FCC de γ’ ‐ Precipita en un ritmo mas lento ‐ Proporciona una mejor formabilidad y soldabilidad ‐ Reporta homogeneidad como partículas en forma de disco más 
pequeñas de 30nm de diámetro y 5nm de espesor aproximadamente, en 
consecuencia, provee de una mayor resistencia que γ’ al mismo 
porcentaje de volumen. ‐ La IN 718 contiene alrededor de 15% de γ” por 4% de γ’ ‐ Parece oponer mas resistencia al corte que γ’ con el mismo tamaño de 
precipitado ‐ Provee un endurecimiento por coherencia con la matriz mayor que γ’ ‐ Es menos estable que γ’ ‐ La transformación de coerción de Ni3Nb es alrededor de los 700˚C. 
 
4.5 Fase delta δ  
 
La aleación Inconel 718 en condición de forjado presenta normalmente 3 fases 
intermetálicas precipitadas, γ’ cúbica, γ” BCT y la fase δ ortorrómbica. La fase γ’ 
y γ” precipitan entre 600˚C y 900˚C, como pequeñas partículas distribuidas y 
conforman la base del endurecimiento por precipitación de la aleación. La fase δ 
por su parte precipita alrededor de 700˚C y su temperatura de solvus es 
alrededor de 1000˚C. El ritmo de precipitación es mayor a los 900˚C, 
normalmente precipita por nucleación en los limites de grano seguido por el 
crecimiento en forma de delgadas placas extendiéndose en el grano. 
 
La nucleación también puede llevarse a cabo intergranularmente en presencia 
de γ”. En procesos termo-mecánicos de material la fase δ puede existir en una 
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población de partículas equiaxiales o ligeramente elongadas debido a la 
fragmentación de las placas de δ. 
 
Aunque la fase δ es termodinámicamente más estable que la fase γ”, la lentitud 
de precipitación de δ indica que su formación está por encima de los 900˚C y es 
antecedida siempre por la fase γ”. Ya que ambas necesitan el niobio como 
agente precipitante, esto, indica que un crecimiento de la fase δ, ocurre con una 
disminución de la fase γ”,  sin embargo, ocurre por encima de los 900˚C 
temperatura limite de la formación de la fase γ”. 
 
Debido a su morfología, la fase δ no contribuye al endurecimiento, por el 
contrario su presencia indica una perdida de resistencia debido a la eliminación 
de la fase γ”, por otra parte, su presencia ha sido asociada con la 
susceptibilidad con el agrietamiento en caliente. Sin embargo, la fase δ tiene 
algunos efectos benéficos, como fracciones moderadas limitan el crecimiento 
de grano durante los tratamientos de solubilizado y la fase δ en los limites de 
grano con una morfología apropiada proporciona una mayor resistencia a la 
fractura debido a la termofluencia. La figura 4.5 muestra ejemplos de diferentes 
metalografías donde se encuentran las tres fases principales precipitadas en la 




















Figura 4.5 a) metalografía en microscopio electrónico de barrido ( SEM, en 
inglés) a 3300X, muestra la fase γ ’, así como carburos en los limites de 
grano y fase δ intergranular, b) IN 718 forjada, SEM a 3300X, muestra fase 
γ”, c) SEM, muestra la precipitación de la fase delta en el limite de grano 











5. Proceso termo-mecánico  
 
 
Cuando se habla de un proceso de forjado, generalmente se involucra la 
introducción de calor y deformación para darle forma e impartirle propiedades 
deseables. En el proceso del trabajo de las superaleciones, diferentes ciclos de 
procesos termo-mecánicos de calentamiento y deformación ocurren. Debido a 
que las superaleaciones, son sensibles a la historia del proceso, estos ciclos  
pueden tener un efecto importante sobre las propiedades finales, de un 
componente formado de una superaleación [1]. 
 
La predicción y el control de la microestructura durante el proceso termo-
mecánico de los materiales metálicos, juega un papel importante con respecto a 
la optimización de las propiedades de los servicios subsecuentes. Ahora está 
bien establecido que los procesos tales como la recuperación dinámica, la 
recristalización dinámica continua y discontinua, la recristalización 
metadinámica, la recuperación y recristalización estática, y el crecimiento del 
grano puede afectar  cada uno, la microestructura final que se produce durante 
el proceso termo-mecánico.  
 
Por ejemplo, la recuperación dinámica, es difícil para los materiales con baja 
energía de falla de apilamiento (como el hierro en su fase austenitica, el cobre y  
níquel, como la IN 718). Por lo tanto, una gran reserva de energía almacenada 
(por ejemplo, dislocaciones) puede ser acumulada durante el trabajo en caliente 
y proporcionar la fuerza motriz para recristalización dinámica discontinua y la 
recristalizacion metadinámica, así como los clásicos, recuperación y 
recristalización estática [13]. 
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La aleación IN 718 es la más ampliamente utilizada para la aplicación de 
partes de turbinas de gas. La IN 718 contiene muchos elementos de aleación, 
que efectivamente dan lugar a dificultades en la creación de elementos forjados 
con microestructuras controladas. La introducción de un forjado de precisión 
con pocos ensayos y el control de las microestructuras y propiedades 
mecánicas son esenciales para la forja de aleación IN 718. El procesamiento 
termo-mecánico se ha utilizado para el control de las microestructuras y 
propiedades mecánicas incluyendo la resistencia, termofluencia y  las 
características de resistencia a la nucleación y de propagación de grietas por 
fatiga. El post-tratamiento térmico es utilizado normalmente para el metal 
forjado convencional, no se utiliza para controlar el tamaño de grano de las 
piezas de superaleación forjadas. La optimización del tamaño de grano y el 
control a través del procesamiento termo-mecánico es uno de los principales 
objetivos  en la forja de aleación 718 [14]. 
 
Los objetivos de los procesos de conformado en caliente como el laminado o 
forjado son la producción en masa de los bienes finales o productos semi-
finales con propiedades mecánicas deseadas y la precisión de la forma. La 
naturaleza de los procesos de conformado en caliente es termo-mecánico, 
mientras que muchos factores influyen en las propiedades físicas del producto. 
Estos factores varían de los parámetros del proceso tales como la temperatura, 
la velocidad de la herramienta y la fricción, así como de los parámetros de 
material como la composición química y microestructura [15,16]. 
 
5.1 Mecanismos de deformación 
 
La deformación plástica en un material metálico depende del movimiento de 
las dislocaciones, donde estos últimos son las imperfecciones en la estructura 
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cristalina. Para la deformación inelástica de un cristal sin defectos, exige 
esfuerzos muy grandes, pero para mover una dislocación es mucho más fácil.  
 
Los mecanismos de deformación de IN718 son diferentes, para diferentes 
temperaturas. A baja temperatura, la deformación está dominada por el 
maclado, mientras que para las altas temperaturas que está dominado por el 
deslizamiento. 
 
  5.1.1 Sistema de deslizamiento 
 
En la mayoría de los materiales, la deformación plástica se produce por el 
deslizamiento de ciertos planos cristalográficos, los llamados planos de 
deslizamiento. Estas dislocaciones se mueven con facilidad en estos planos, ya 
que son compactadas por el arreglo cristalográfico de los átomos de tipo 
compacto (CP) y  estas dislocaciones se encuentran relativamente lejos unas 
de otras. Figura 5.1  muestra los planos cristalográficos A y B, el deslizamiento 
es más fácil de lograr a lo largo de los planos A, ya que tienen un arreglo CP y 







Figura 5.1 Planos de deslizamiento para la IN 718 [17]. 
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Las dislocaciones en los planos de deslizamiento suelen moverse en ciertas 
direcciones llamada direcciones de deslizamiento. Estas direcciones de 
deslizamiento también son de un arreglo CP. La combinación de un plano de 
deslizamiento y una dirección de deslizamiento se denomina sistema de 
deslizamiento. En el caso del níquel, con su estructura  FCC, el deslizamiento 














Un limite de macla, es un tipo especial de límite de grano a través de la cual 
hay una específica simetría de espejo en la red cristalográfica, es decir, los 
átomos de un lado de la frontera se encuentran en posiciones de imagen espejo 
de los átomos en el otro lado (Figura 5.3 [17,18]) La. región de material entre 
estos límites se denomina macla (twin, en inglés). Las maclas se generan por 
deslizamientos atómicos producidos al aplicar fuerzas mecánicas cortantes  y 
también durante los tratamientos térmicos de recocido después de la 
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Plano de macla (limite) 
deformación. El maclado se produce en un plano cristalográfico definido y en 
una dirección específica, los cuales dependen de la estructura cristalina. Las 
maclas de recocido se encuentran típicamente en los metales que tienen la 
estructura cristalina de la FCC, mientras que las maclas mecánicas se observan 







Figura 5.3 a) Imagen espejo y  limite de macla, b) ubicación atómica de la 
macla [17,18]. 
 
5.2 Ensayos mecánicos 
 
Una importante actividad en las instalaciones de metalurgia son los ensayos 
mecánicos de las materias primas y de los materiales procesados para 
garantizar las características, la integridad y la calidad de los productos finales. 
Varias pruebas tradicionales, así como especializadas están disponibles para 
evaluar la calidad de los materiales, ya sea con un cierto volumen ó como una 





Si la carga es estática o cambia de forma relativamente lenta con el tiempo y 
se aplica de manera uniforme en una sección transversal o a la superficie de un 
componente, el comportamiento mecánico puede ser determinado por una 
simple prueba de esfuerzo-deformación, que son más comúnmente realizado 
para los metales. Dos de los ensayos mecánicos más empleados son el ensayo 
de tensión y compresión, ya sean en caliente ó a temperatura ambiente.[18] 
 
5.2.1 Ensayo de tensión 
 
Uno de los ensayos mecánicos mas comunes de esfuerzo-deformación se 
lleva a cabo en las pruebas de tensión. El ensayo de tensión se puede utilizar 
para determinar varias propiedades mecánicas de los materiales que son 
importantes en el diseño. Una muestra se deforma, por lo general a la fractura, 
con una carga de tensión  gradualmente creciente que se aplica uniaxial a lo 
largo del eje longitudinal de una muestra. 
 
La figura 5.4 muestra una probeta que está montada por sus extremos en las 
mordazas de la máquina llamada máquina universal de ensayos mecánicos. La 
máquina de tensión está diseñada para alargar la probeta a una velocidad 
constante, y para medir continua y simultáneamente la carga instantánea 
aplicada (con una celda de carga) y la elongación resultante (usando un 
extensómetro). Un ensayo de esfuerzo-deformación típicamente toma varios 
minutos para llevar a cabo la prueba y es destructiva, es decir, la probeta es 

















Figura 5.4 Esquema del aparato utilizado para el ensayo de tensión, la 
probeta es alargada por el cabezal móvil, mientras la celda de carga y el 
extensómetro miden simultáneamente [18]. 
 
 
Los ensayos mecánicos utilizados en las superaleaciones muy a menudo se 
efectúan a temperaturas elevadas, ya que se necesita conocer sus propiedades 
a la temperatura de forjado y de servicio. Las máquinas estándar de ensayo de 
tensión y compresión por lo general puede ser equipada con un horno de alta 
temperatura (resistencia, inducción o radiación). La utilidad de este conjunto 
para pruebas de deformación en caliente, sin embargo, es bastante limitada 
debido a que la tensión que se puede obtener es demasiado bajo, por lo 
general limitada por la restricción a los valores máximos en el rango de ε ~ 0.2-
0.4.  
 
Además, en las máquinas de tensión estándar de tipo tornillo, la velocidad de 
deformación máxima son demasiado bajos (alrededor de 0,1 / s) y ensayos de 
velocidad de deformación constantes son muy difícil, si no imposible, una vez 
Celda de carga 
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que se inicia el encuellamiento. Sin embargo, para aleaciones metálicas que 
necesitan una velocidad de deformación mas rápida y controlada, algunas 
máquinas especiales de ensayos mecánicos se han construido usando 
columnas servo hidráulicas controlados por computadoras. 
 
La prueba de tensión en caliente, sin embargo, no sufre de problemas de 
fricción y distribuciones de tensión no homogéneas (antes de iniciar del 
encuellamiento), entonces a menudo es usado para calibrar otros resultados de 
ensayos tensión de velocidades de baja a moderada [20]. 
 
5.2.2 Ensayo de compresión 
 
Los ensayos de compresión de esfuerzo-deformación se realizan por lo 
general, cuando las fuerzas en servicio son de este tipo. La prueba de 
compresión se lleva a cabo de una manera similar a la prueba de tensión, con 
la excepción de que la fuerza es de compresión y la probeta se contrae a lo 
largo de la dirección de la fuerza como se muestra en la figura 5.5. Las 
ecuaciones 1 y 2 son utilizadas para calcular el esfuerzo (σ) y la deformación (ε) 
respectivamente, estas ecuaciones son utilizadas tanto en el ensayo de tensión 
como en el de compresión, sin embargo, por convención, una fuerza de 
compresión se considera negativa. Además, puesto que l0 es mayor que li,  las 
deformaciones de compresión calculadas por la ecuación 2, son también 
necesariamente negativas.[18] 
 






Algunas máquinas universales computan este calculo al instante de la 
prueba con solo introducir los parámetros de inicio, pero en general, todas 
acumulan solo los datos de carga y desplazamiento por lo cual se deben 
efectuar los cálculos apropiados posterior a la prueba para obtener una gráfica 







Figura 5.5 Esquema de una probeta cilíndrica sometida a compresión 
entre dos dados planos [20]. 
 
Una vez más en el caso de las superaleaciones, los ensayos de compresión 
con frecuencia se llevan a cabo a temperaturas elevadas. En ambos casos, el 
uso de modernos controladores computarizados y máquinas servo hidráulicas 
permiten velocidades de deformación altas y constantes que deben alcanzarse 
para diferentes tamaños de probetas que van desde las mas pequeñas hasta 
probetas relativamente grandes. Para ambos tipos de pruebas, se debe prestar 
atención al control de la fricción, entre los dados y la superficie de la muestra, y 
en el mantenimiento de la homogeneidad de temperatura durante las pruebas, 
salvo que, por supuesto, la influencia de los gradientes de temperatura sea de 
particular interés.[20] 
Por medio de los ensayos mecánicos se puede obtener la curva de esfuerzo 
deformación graficando los datos obtenidos y aplicando las ecuaciones 












deformación, la cual es muy empleada en ingeniería para obtener gráficamente 
diferentes valores y rangos útiles del material para la aplicación correspondiente 








Figura 5.6 curvas esfuerzo-deformación, muestra los valores y rangos mas 
utilizados en ingeniería [21]. 
 
La porción lineal inicial de la curva OA es la región elástica que obedece a la 
ley de Hooke, el punto A es el limite elástico, definido como el mas grande valor 
de esfuerzo que el material puede soportar sin deformarse permanentemente 
una vez retirada la carga. La determinación del límite elástico puede ser 
bastante tedioso y dependen directamente de la sensibilidad de los 
instrumentos de medición de la deformación. Por esta razón es frecuentemente 
remplazado por el punto A’ definido como el límite proporcional, este límite 
corresponde al esfuerzo en el cual la curva esfuerzo-deformación se desvía de 
ser lineal. La pendiente en esta región es el modulo de elasticidad. 
 
Para fines prácticos en ingeniería, el límite de comportamiento elástico 
utilizable es descrita por el punto de resistencia a la fluencia ó punto de 
cedencia, punto B. Debido a la dificultad para localizarlo exactamente y con 
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total fidelidad, ya que en los gráficos experimentales la recta es difícil de 
determinar y existe una banda donde podría situarse el punto de cedencia, en 
ingeniería se adopta un criterio convencional y se considera como punto de 
cedencia el esfuerzo al cual el material tiene una deformación plástica del 0.2% 
(o también ε = 0.002), en la figura 5.6 esta señalado como la deformación 
permanente OC. 
 
La deformación plástica comienza donde el limite elástico es excedido, 
conforme la deformación plástica del material continua, este se hace mas fuerte 
debido al endurecimiento por deformación, por lo tanto la carga necesaria para 
la deformación incrementa. Eventualmente la carga alcanza su máximo valor, la 
carga máxima dividida por el área original de la muestra es el esfuerzo máximo. 
 
En los ensayos de tensión después de su carga máxima, para algunas 
aleaciones dúctiles el área transversal empieza a reducirse y la curva empieza 
a caer hasta que la muestra se fractura. En los ensayos de compresión no 
ocurre fractura y la probeta solo se deforma. 
 
5.3 Efectos de la temperatura en la deformación 
 
Deformación a bajas temperaturas  
 
El flujo plástico de los materiales cristalinos se lleva a cabo por el movimiento 
de dislocaciones en planos cristalográficos bajo la influencia de un fuerza 
aplicada. A bajas temperaturas el endurecimiento debido al trabajo es una 
consecuencia del hecho de que el fuerza requerida para el movimiento de las 
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dislocaciones, por lo general, aumenta durante el flujo  plástico, así, el 
movimiento de las dislocaciones es dificultado cada vez por mas obstáculos 
microestructurales. Estos obstáculos son átomos de soluto, precipitados y los 
límites de grano. La variación más importante en la densidad de obstáculos por 
lo general, es debido a las mismas dislocaciones. 
El endurecimiento por trabajo a temperaturas bajas se puede separar en 4 
etapas: 
Etapa 1. Esta etapa, que se ve más fácilmente en los monocristales de una 
sola orientación de deslizamiento único, las dislocaciones suelen limitarse a sus 
planos de deslizamiento y no interactúan entre sí, de modo que la tasa de 
endurecimiento de trabajo es muy baja. Sin embargo, como el cristal gira por 
deformación plástica, tiende a reubicarse hacia orientaciones de deslizamiento 
doble, que a su vez favorecen la interacción fuerte de las dislocaciones en la 
Etapa 2. 
 
Etapa 2.- La interacción de las dislocaciones en diferentes sistemas de 
deslizamiento, dan lugar a una rápida multiplicación de las dislocaciones y por 
lo tanto una rápida y mas o menos constante tasa de endurecimiento por 
trabajo. 
 
Etapa 3.- En esta etapa, los procesos de multiplicación de la dislocación se 
ven contrarrestados por las aniquilaciones locales de las dislocaciones 
(recuperación dinámica localizada, debido al cruce de planos de deslizamiento, 
al escalamiento y/o la aniquilación de las dislocaciones o segmentos de signo 
contrario). Estos mecanismos de recuperación y por lo tanto, las tasas de 
endurecimiento por trabajo, son fuertemente dependientes de la temperatura. 
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Etapa 4.- Para deformaciones altas ≥ 1, típicas del rolado o extrusión, 
muchos granos se rompen y dividen en bandas con diferentes orientaciones, 
separadas por zonas de transición y limites de grano. 
 
Deformación en caliente 
 
A temperaturas homologas por encima de 0.4Tm, la deformación plástica es 
fuertemente influenciado por los procesos activados térmicamente, donde el 
flujo de esfuerzos se vuelve dependiente de la temperatura y de la velocidad de 
deformación (viscoplástico). Los procesos involucrados son en su mayoría 
controlados por la difusión atómica local, dando lugar a una fuerte recuperación 
dinámica de la subestructura de dislocaciones, así como, las dislocaciones que 
son continuamente aniquiladas durante la deformación por los mecanismos de 
escalonamiento y  de planos de deslizamiento transversales. 
 
Para muchos metales austeníticos o que presentan un arreglo cristalográfico 
FCC de bajo o medio nivel de energía de falla de apilamiento (SFE, en inglés) 
como la IN 718, la tasa de recuperación dinámica es limitada, incluso a 
temperaturas elevadas (el mecanismo estándar de la aniquilación por los planos 
de deslizamiento transversales, se ve obstaculizada por la incapacidad de las  
dislocaciones disociadas de evitar los obstáculos locales al cruzar escapando 
de su plano de deslizamiento). El flujo de esfuerzos aumenta de manera 
significativa y la densidad de dislocaciones logran valores donde la 
recristalización puede ocurrir durante la deformación plástica en caliente.  
 
Durante el flujo  plástico los límites de los subgranos (a diferencia de los 
límites de grano) son continuamente aniquilados por los procesos de 
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crecimiento y reemplazadas por otras nuevas a través de la poligonización 
dinámica de las dislocaciones libres, por lo que su tamaño medio y su forma 
equiaxial se mantienen constantes durante deformaciones muy grandes. La 
capacidad de los subgranos debido a dislocaciones de reorganizarse bajo 
esfuerzos para mantener una estructura de deformación constante, es una 
característica fundamental del comportamiento dinámico de la recuperación de 
metales de alto SFE durante la deformación en caliente, en contraste con las de 
bajo SFE como la IN 718 [20]. 
 
5.4 Fenómeno de recristalización y crecimiento de grano 
 
La recuperación en los metales y la aleaciones, por lo general, antecede al 
fenómeno de recristalización, durante la recuperación, una parte de la energía 
interna almacenada como energía de deformación es liberada debido al 
movimiento de dislocaciones, esto ocurre como resultado del aumento de la 
difusión atómica a temperaturas elevadas. También se produce alguna 
reducción en el número de dislocaciones, y las configuraciones de 
dislocaciones tienden a adoptar bajas energías de deformación de la red [18].  
 
La recuperación puede ser estática o dinámica y su diferencia radica 
principalmente, si al momento en que ocurre la recuperación existe una fuerza 
externa aplicada o no, sin embargo, el aumento de la temperatura es necesaria 
en ambos casos. La figura 5.7 muestra  las diferentes etapas del 









Figura 5.7  diferentes etapas del endurecimiento y de la recuperación 
dinámica: a) generación de dislocaciones, b) formación de celdas, c) 
aniquilación de dislocaciones dentro de las celdas, d) formación de 
subgranos, e) y su crecimiento [3]. 
 
Aún después de la recuperación, los granos están todavía en un estado de 
alta energía de deformación. La recristalización ocurre debido a la nucleación y 
crecimiento de nuevos granos equiaxiales libres de deformación que contienen 
baja densidad de dislocaciones, lo cual es una característica de la condición del 
material antes de ser deformado.  
 
   La fuerza motriz para producir esta nueva estructura de granos es la 
diferencia de energía interna entre el material deformado y el no deformado, 
cuando se calienta el material por encima de la temperatura de recristalización, 
una rápida recuperación elimina los esfuerzos residuales, produciendo una 
estructura de dislocación poligonizada. En este momento ocurre la nucleación 
de nuevos granos pequeños en los bordes de la celda de la estructura 
poligonizada, eliminando la mayoría de las dislocaciones. Dado que se ha 
reducido de manera significativa el número de dislocaciones, el material baja su 
resistencia y aumenta su ductilidad. 
 
La recristalización es un proceso cuya extensión depende tanto del tiempo 
como de la temperatura. El grado (o fracción) de recristalización aumenta con el 
tiempo, la influencia de la temperatura se muestra en la figura 5.8 la cual 
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Temperatura de recocido (˚F) 
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representa gráficamente la resistencia a la tensión y la ductilidad de un latón en 
función de la temperatura y para un tratamiento fijo de una hora. La estructura 
de los granos que se encuentra en las diferentes etapas del proceso también se 

















Figura 5.8 Influencia de la temperatura de recocido sobre la resistencia a 
la tensión y sobre la ductilidad de un latón. Se representa el tamaño de 
grano en función de la temperatura. Estructura del grano durante la 
recuperación, recristalización y crecimiento del grano [18]. 
 
Trabajado en 
frio y granos 
recuperados 
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El comportamiento de recristalización para una determinada aleación se 
suele especificar mediante la temperatura de recristalización, temperatura a la 
cual la recristalización ocurre en exactamente 1 hora. Generalmente esta 
temperatura, se sitúa entre un tercio y la mitad de la temperatura absoluta de 
fusión del metal o aleación y depende tanto del trabajo previo de deformación y 
la pureza de la aleación. 
 
La recristalización ocurre de forma más rápida en metales que en aleaciones. 
El hecho de alear aumenta la temperatura de recristalización algunas veces de 
forma sustancial. Para metales puros la temperatura de recristalización 
normalmente es 0.3 Tm y en algunas aleaciones puede llegar hasta 0.7 Tm o 
mas. Las operaciones de trabajo en caliente de las aleaciones a menudo se 
realizan a temperaturas superiores a la temperatura de recristalizacíon, donde 
el material permanece relativamente blando y dúctil durante la deformación 
debido a que no endurece por deformación de manera que suele alcanzar 
grandes deformaciones. 
 
Después que ha terminado la recristalización, los granos libres de 
deformación continúan creciendo si el material es dejado a la temperatura 
elevada, este fenómeno se denomina crecimiento de grano. El crecimiento de 
grano, no está necesariamente precedido por la restauración y recristalización, 
y puede ocurrir en todo los materiales cristalinos. A medida que el grano crece 
en tamaño, el área total del limite de grano disminuye, produciendo una 
reducción en la energía total; esta es la fuerza motriz para el crecimiento de 
grano, así, el crecimiento de los granos implica el desplazamiento de los limites 
de grano, permitiendo que algunos granos crezcan a costa de otros. 
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Difusión atómica a 
través del límite de 
grano 
Dirección del movimiento 
del límite de grano  
 En este caso los átomos se difunden a través de los limites de grano como 
se muestra en la figura 5.9 y, en consecuencia, el crecimiento de los granos 
esta relacionado con la energía de activación necesaria para que un átomo 
salte a través del limite de grano. Altas temperaturas o bajas energías de 










Figura 5.9 representación esquemática  del crecimiento de granos por 
medio de difusión atómica [18]. 
 
5.4.1 Recristalización dinámica 
 
La recristalización dinámica consiste en la nucleación de nuevos granos que 
permite eliminar una parte de las dislocaciones generadas en la etapa de 
deformación y recuperación en caliente. Para que la nucleación durante 
recristalización dinámica tenga un lugar durante la deformación, es necesario 
una diferencia de densidad crítica de dislocaciones a través de la interfaz entre 
el núcleo y el material que lo rodea [22]. 
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El comportamiento en caliente se puede reflejar en las curvas de esfuerzo-
deformación por medio de un ensayo de compresión a altas temperaturas, 
como muestra la figura 5.10, donde se pueden observar tres zonas,  ‐ Zona de endurecimiento y recuperación (restauración) ‐ Etapa de transición donde se observa una caída debido a la 












Figura 5.10 Representación esquemática de la recristalización dinámica en 
diferentes condiciones de deformación [3]. 
 
El inicio de la recristalización dinámica necesita un tiempo de incubación 
antes de que su efecto ablandador marque la caída de tensión observada en la 
figura 5.10, la etapa de transición esta acompañada de una disminución de la 
densidad de dislocaciones. El tipo de recristalización pico único o pico múltiple 
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depende de las condiciones de trabajo, al aumentar la temperatura, la curva de 
pico simple se transforma en una de pico múltiple y el mismo cambio se 
observa al disminuir la velocidad de deformación. 
 
5.4.2 Recristalización metadinámica 
 
La recristalización metadinámica (MDRX) se define como un proceso de 
recristalización estática (SRX) sin un tiempo de incubación, y los núcleos se 
forman en el proceso de recristalización dinámica (DRX) anterior, porque no hay 
restricción en el crecimiento de grano debido a una deformación  concurrente 
en el proceso de recristalización metadinámica.  
 
Los granos recristalizados producido por este proceso son más grandes que 
las que se encuentran después de DRX. Además, las características de las 
microestructuras metadinámicamente recristalizadas son similares a las que se 
encuentran después de la recristalización estática (SRX). Los cambios 
microestructurales en MDRX se pueden describir con tres etapas: 
 ‐ La recristalización metadinámica se lleva a cabo a partir de los núcleos 
dinámicamente recristalizados formados durante  DRX anteriormente. Los 
núcleos crecen rápidamente porque no hay deformación concurrente. 
 ‐ Al mismo tiempo, el crecimiento de granos recristalizados dinámicamente 
(con un gradiente de densidad de dislocaciones) son sometidos a 
recuperación metadinámica o crecimiento del grano, de acuerdo con el 
gradiente de densidad de dislocaciones local. En el caso de crecimiento 
de grano, rodeado por los núcleos, la recuperación metadinámica se lleva 
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a cabo, este mecanismo no da lugar a la nucleación y crecimiento y por lo 
tanto no contribuyen a los cambios en la microestructura. Sin embargo, 
en los casos en que los granos están creciendo junto a una completa 
región endurecida por trabajo, que tiene una mayor densidad de 
dislocaciones, los granos en crecimiento, continuarán creciendo durante 
el período de reposo sin deformación. En este caso, porque no hay 
deformación simultánea, la tasa de crecimiento es mayor y por lo tanto, 
da como resultado unos granos más grandes. 
 ‐ Los granos totalmente endurecidos por trabajo son consumidos por el 
crecimiento de los granos adyacentes, y la recuperación metadinámica  o 
estática se lleva a cabo en estos granos. Con un período de tiempo 
prolongado, la  SRX puede ocurrir en los granos totalmente endurecidos 
por trabajo [22]. 
 
5.4.3 Recristalización estática  
 
La recristalización estática (SRX) comúnmente se debe a un tratamiento 
térmico de recocido efectuado habitualmente después de un trabajo de 
deformación plástica en frio. El proceso de la recristalización estática sigue los 
pasos de: deformación en frio, recuperación, nucleación, recristalización y 
crecimiento de grano mencionados con anterioridad, la figura 5.11 muestra 












Figura 5.11 Efecto de la temperatura de recocido sobre la microestructura 
de metales trabajados en frio: a) trabajado en frio, b) después de la 
recuperación, c) después de la recristalizacion y d) después del 
crecimiento de grano [5]. 
 
La nucleación  y el crecimiento de grano son dos pasos principales para la 
variación de la microestructura en la SRX resultante de un tratamiento de 
recocido después de una deformación en frio. Por otra parte, durante un 
proceso de deformación en caliente, la DRX aparece a través de la nucleación y 
crecimiento de los granos, que también da lugar al refinamiento de granos. Sin 
embargo, en el período de reposo después de la deformación en caliente, dos 
tipos de procesos de variación de la microestructura se puede encontrar. 
 
Uno de ellos es un proceso similar a la SRX clásica que se produce en una 
aleación con deformación en frío. Algunos nuevos núcleos de grano se forman y 
crecen en la aleación deformada, esto también se llama la recristalización 
estática. De otra manera, el otro proceso es el proceso de crecimiento continuo 
de los granos dinámicamente recristalizados, que se llama recristalización 
metadinámica.  
 
En general, tanto la MDRX como la SRX ocurren a temperaturas elevadas en 
aleaciones deformadas en caliente, durante el periodo de reposo, que da como 
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resultado el refinamiento o engrosamiento de grano, dependiendo el número de 
nuevos núcleos y del tiempo de reposo a la misma temperatura. 
Si el número de núcleos es limitado y el tiempo de reposo es lo 
suficientemente basto, la MDRX será el principal proceso y se obtendrán granos 
gruesos. A la inversa, si hay formación de varios nuevos núcleos de grano y el 
tiempo de reposo es corto, la SRX será el principal proceso y se obtendrá un 
refinamiento en el grano. 
 
La recristalización en la IN 718 después de la deformación en caliente y del 
periodo de reposo, no resulta en un refinamiento de grano, sino en granos 
gruesos. El tamaño final de grano incrementa durante el periodo de reposo 
después de la deformación en caliente, por lo tanto, MDRX es el proceso 
principal de las variaciones microestructurales de la IN 718.[23] 
 
5.4.4 Crecimiento de grano anormal (granos ALA) 
 
El crecimiento anormal de grano (también llamado como el crecimiento 
exagerado de grano) es un tipo de engrosamiento de microestructura que 
algunos (o pocos) granos grandes crecen inusualmente rápido en una matriz de 
grano fino con una velocidad de crecimiento muy lenta. También ha sido 
denominado crecimiento exagerado de grano o engrosamiento de grano. 
 
Durante el crecimiento anormal de grano, que es un proceso discontinuo, 
unos pocos granos en la microestructura crecen y consumen la matriz de 
pequeños granos. El crecimiento anormal de grano es el resultado de la 
migración de interfaces a velocidades locales muy altas. 
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Se reconocen tres factores principales que pueden resultar en crecimiento 
anormal de grano:   
-La presencia de distribuciones especiales de partículas de fases 
secundarias que actúan como inhibidores del crecimiento normal en la mayoría 
de los granos del material, excepto en algunos granos especiales.  
-La existencia de granos con orientaciones de crecimiento preferenciales.  
-La anisotropía de la energía de límites de grano en materiales con 





















6. Método experimental 
 
 
   El presente estudio se realizó bajo diferentes condiciones termomecánicas 
de forjado empleados en el sector aeronáutico de la empresa FRISA, la cual 
aportó el material en cuestión, la superaleación INCONEL 718 para su 
investigación, la aleacíon fue caracterizada, por medio de ensayos de 
microdureza Vickers, tratamientos térmicos, metalografías vía microscopia 
óptica  y electrónica de barrido, detección de fases por medio de Análisis 
Térmico Diferencial y posteriormente con ensayos mecánicos de compresión en 
caliente a dos diferentes temperaturas. 
 
El trabajo termomecánico se realizó para ocho diferentes cilindros a 
diferentes temperaturas y pasos de deformación, sin embargo, este trabajo se 
enfoca a los primero cuatro cilindros, cabe mencionar que los cilindros restantes 




El material estudiado en este trabajo es la superaleación INCONEL 718, el 
cual lleva un proceso de fundición para su producción de VIM/VAR 
(mencionados en el capítulo 2), la tabla 3 muestra la composición química del 
material analizado INCONEL 718, obtenido del certificado de materia prima de 
la empresa proveedora de la aleación [30]. 
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Elemento Porcentaje Método 
de 
prueba 
Elemento Porcentaje Método de 
prueba 
C 0.026 CS Ti 1.01 XRF 
Mn 0.08 XRF Cb 5.41 XRF 
Si 0.09 XRF Ta 0.01 XRF 
P 0.009 XRF Se 0.0013 WET 
S 0.0004 CS Mg 0.0004 OES 
Cr 17.96 XRF O 0.0005 GAS 
Ni 53.79 XRF B 0.0004 OES 
Mo 2.88 XRF Cb + Ta 5.42  
Cu 0.05 XRF Ag 0.0001 OES 
Co 0.34 XRF Bi 0.00003 WET 
Sn 0.0005 OES Ca 0.0002 OES 
Al 0.51 XRF Fe 18.72 XRF 
N 0.0007 GAS Pb 0.0003 WET 
 
Tabla 3 Composición química en porcentaje de peso y método de prueba empleado en el 
análisis de cada elemento, fluorescencia de rayos X (XRF, en inglés), emisión óptica de 
chispa (OES), fusión de gas inerte (GAS), combustión (CS), a) absorción atómica en 
horno de grafito-Se, b) emisión de plasma acoplado inductivamente-Mg, c) 
espectroscopia de masa-Pb,Bi,Ag (a,b,c = WET) [30]. 
 
 El material recibido en la industria en forma de lingote, fue cortado en dos 
secciones, los cuales a su vez fueron cortados en 4 cilindros por cada sección 
como se aprecia en la figura 6.1, 1-1 hace referencia a la sección 1 y cilindro 1, 
así, de la misma manera para los cilindros 2, 3 y 4. 2-1 hace referencia a la 
sección 2 y cilindro 1, lo mismo para 2, 3 y 4. La caracterización de los cilindros 















































Figura 6.1 Representación esquemática de las secciones cortadas del 
lingote de IN 718. 
 
Cada cilindro es sometido a un trabajo termomecánico a diferente 
temperatura y pasos de deformación como veremos mas adelante en el diseño 
de experimentos. 
 
6.2 Diseño de experimentos 
 
La figura 6.2 muestra un esquema del diseño experimental de este trabajo, la 
metodología y desarrollo de los experimentos siguen la ruta indicada en el 
esquema. Los recuadros en color verde indican los pasos completados en el 
presento estudio y los recuadros en rojo representan un trabajo propuesto a 
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Figura 6.2 Esquema del diseño experimental y de caracterización. 
 
La primera parte de este cuadro indica el trabajo en planta, el cual consiste 
en proporcionar un trabajo termomecánico por medio de una prensa industrial a 
diferentes temperaturas y pasos de deformación, como lo muestra la tabla 4, a 
partir de aquí, solo se hará referencia a los primeros cuatro cilindros sometidos 
a los experimentos y caracterización los cuales son el objetivo de este trabajo. 
 
De acuerdo con la tabla 4  se puede observar los pasos seguidos en el 
proceso de forja de los cilindros 1, 2, 3 y 4 de la sección 1, los cilindros 1 y 3 se 
deformaron en un solo paso hasta alcanzar la altura final propuesta de 41mm, 
en tanto que, los cilindros 2 y 4 se deformaron en dos pasos hasta alcanzar  la 
misma altura final, se puede señalar también, las temperaturas de deformación 
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propuestas. En la tabla 5 se observa los parámetros reales del proceso de forja, 
las temperaturas fueron medidas con termopares tipo k, se puede apreciar que 
las temperaturas reales varían un poco de las temperaturas propuestas. La 
figura 6.3 muestra de forma esquemática la posición de los termopares en el 
cilindro. 
 
Condiciones de Forja 
 
1-1 1-2 1-3 1-4 
Temperatura Inicial (⁰C) 
 
1040 1040 1020 1020 
Diámetro Inicial (mm) 
 
100 100 100 100 
Altura Inicial (mm) 
 
150 150 150 150 
Primer  Paso de Forjado (mm) 
 
41 75 41 75 
Vel. De Deformación  (1/s) 
 
0.13 0.13 0.13 0.13 
Reducción en Primer Paso(%) 
 
73.0 50.0 73.3 50.0 
Recalentamiento ( ⁰C) 
 
NA 1020 NA 1000 
Segundo  Paso de Forjado (mm) 
 
NA 41 NA 41 
Velocidad de Deformación  (1/s) 
 
NA 0.26 NA 0.26 
Reducción en Segundo Paso (%) 
 
NA 23.0 NA 23.0 
 



















  (min) °C (mm/s) Ton (mm) (mm) 
1-1  1  103  1055 20  1144  150  40  
1-2  
1  107  1053 20  432  150  75  
2  8  1020  20  1449  75  40  
1-3  1  110  1020  20  1063  150  40  
1-4  
1  113  1021  20  453  150  75  
2  12  1000  20  1527  75  40  
 











Figura 6.3 Ubicación de los termopares en el cilindro.  
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La figura 6.4 muestra una foto de del ajuste sobre el dado inferior de la forja 










Figura 6.4 Ajuste y aislamiento de los cilindros en las prensas en planta. 
 
  6.3 Análisis metalográfico, tamaño de grano y dureza 
 
El análisis metalográfico se llevo a cabo vía microscopía óptica (OM) y 
microscopía electrónica de barrido (SEM). El microscopio óptico empleado para 
el análisis metalográfico es de la marca NIKON de un máximo de 400X  
mostrado en la figura 6.5,  por medio de un software analizador de imágenes 
CLEMEX, la figura 6.6 muestra el microscopio electrónico de barrido marca 




























El material fue cortado en lajas tomadas del centro del cilindro ya deformado, 
fue sometido a un proceso de macro y micro ataque químico para develar las 
zonas de flujo de deformación y la microestructura, dichos ataques químicos 
fueron efectuados por un laboratorio externo [31]. Las lajas fueron analizadas 







Figura 6.7 Mapeo de la zona transversal de las lajas. 
 
El recuadro de cada zona esta identificado por un número correspondiente a 
la fila y una letra correspondiente a la columna, se analizó cada una de las una 
metalografías correspondientes a cada recuadro y se obtuvo el tamaño de 
grano, de acuerdo a la norma estándar  ASTM E-112, por medio del método 
estándar de comparación de imágenes de mapas graduados. La figura 6.8 
muestra las imágenes de los mapas graduados empleados en la obtención del 
tamaño de grano. La tabla 6 muestra los valores de conversión para los 












Figura 6.8 Mapas graduados para la obtención del tamaño de grano 





















































El análisis de las microdurezas Vickers fue realizado por medio de un 
microdurómetro de la marca SHIMADZU, mostrado en la figura 6.9. El mapeo y 
la distribución de las micro-durezas, fue a lo largo y ancho de las zonas 
centrales de la cara trasversal de cada una de las lajas de los cuatro cilindros, 





















Tratamientos térmicos  
Tratamiento de solubilizado Tratamiento de envejecimiento 
1- 955˚C  1h/ AC a- 750!C, 8h 50!C/30min 650!C, 8h /AC 
2- 996˚C  1h/AC 
 





 6.4 Tratamiento térmico  
Cuatro probetas maquinadas y sus machotes sobrantes del proceso de 
maquinado, se sometieron a un tratamiento térmico de solubilizado y 
envejecido, siguiendo la nomenclatura, como lo muestra la figura 6.11, la figura 


















Figura 6.12 Piezas sometidas a tratamiento térmico. 
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Los tratamientos térmicos se realizaron junto con probetas testigo utilizando 
los machotes, a manera de poder tener una comparación de los testigos, las 
probetas tratadas y no tratadas térmicamente en los ensayos mecánicos 
subsecuentes y fueron realizados en una mufla de la marca Barnstead 







Figura 6.13 Mufla Barnstead Thermolyne 1400. 
 
  Para preparar las muestras que fueron tratadas térmicamente, las lajas 
fueron cortadas siguiendo las líneas mapeadas mencionadas anteriormente, 
empleando una cortadora de discos de carburo de tungsteno de la marca 
STRUERS modelo DISCOTOM-2, como se muestra en la figura 6.14, y 
maquinadas para obtener una probeta correspondiente a cada zona como se 
muestra en la figura 6.15, cada probeta tiene un radio de 7 ± 0.25mm y una 

























Figura  6.15 muestra el esquema del maquinado de las probetas y sus 
dimensiones. 
 
El material fue analizado por medio de análisis térmico diferencial DTA, por 
medio de un equipo, STA PT 1600 de la marca LINSEIS, como lo muestra la 
figura 6.16 y la condición de corrida de la prueba fue desde temperatura 








Figura 6.16 Equipo STA PT 1600, LINSEIS. 
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 6.5 Ensayos mecánicos 
Los ensayos mecánicos fueron efectuados en una máquina universal 
mecánica de tornillo marca SHIMADZU AG-X con capacidad de 30 toneladas, 
equipada con un horno de resistencia y un software analizador de datos 


















Figura 6.18 Software analizador de datos Trapezium. 
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Los ensayos mecánicos fueron seleccionados de la zona central, donde la 
microestructura en estas zonas es muy similar y las comparaciones respecto a 
aquellas probetas que fueron tratadas térmicamente se puede dar con 
veracidad, la figura 6.19 muestra el maquinado de todas las probetas a lo largo 
y ancho de las lajas, las ocho probetas seleccionadas para los ensayos en este 
trabajo que están identificadas con la nomenclatura en color blanco y los 
parámetros de temperatura y velocidades de deformación utilizados. Todas las 
probetas ensayadas fueron enfriadas en agua, con el fin de mantener lo mas 
posible la microestructura alcanzada durante la deformación en caliente. 
 
Figura 6.19 Maquinado de piezas y matriz de ensayos de compresión a 
altas temperaturas. 
 
Las tablas 7 a 10 muestran los parámetros a los cuales se llevaron a cabo 
las deformaciones en los ensayos de compresión en caliente para cada una de 






























1e sin TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2e sin TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
3e sin TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2d sin TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
1f con TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2f con TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
3f con TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2g con TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 








1e sin TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2e sin TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
3e sin TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2d sin TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
1f con TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2f con TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
3f con TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2g con TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
 









1e sin TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2e sin TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
3e sin TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2d sin TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
1f con TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2f con TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
3f con TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2g con TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
 









1e sin TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2e sin TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
3e sin TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2d sin TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
1f con TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2f con TT  980˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
3f con TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
2g con TT  1020˚C  0.1 S‐1  64 mm/min 
 
Tabla 10 condiciones para la laja 1-4. 
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7. Resultados y discusión 
 
 
En este capítulo se presentan los resultados obtenidos, siguiendo la 
metodología presentada, además se discuten dichos resultados como 
preámbulo de las conclusiones que se muestran en el próximo capítulo. 
 
Trabajo en planta 
 
Los resultados obtenidos  del macro ataque a la zona transversal de cada 
laja, muestran el flujo de deformación y se revelan las áreas muertas cercanas 
al dado industrial, también se muestra una distribución general de tamaño de 
grano en las figuras 7.1 a 7.4 La distribución del tamaño de grano por zonas se 



















Figura 7.2 Laja 1-2, 1 paso, 50% de deformación a 1053˚C, 2 paso, 23% de 























Figura 7.4 Laja 1-4, 1 paso, 50% de deformación a 1021˚C, 2 paso 23% de 
deformación a 1000˚C. 
 
A partir de las figuras 7.1 a 7.4 se puede observar el flujo de la deformación y 
la zonas muertas cercanas al limite superior e inferior, dichas zonas presentan 
un tamaño de grano mayor y no uniforme, debido al enfriamiento por el contacto 
con el dado (Die chilling), que tiene presente el intercambio de calor de los 
dados con la pieza y a la fricción que se presenta con el contacto de los dados y 
la pieza que impide que en esa zona se tenga un flujo constante de 
deformación y afectan al refinamiento de grano, en comparación de la zona 
central donde se concentra el mayor flujo de deformación y el grano presenta 
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Análisis metalográfico  (obtención del tamaño de grano y durezas) 
 
Las figuras 7.5 a 7.8 muestran la distribución del tamaño de grano por zonas 
que coincide con el mapa de filas y renglones expuesto con anterioridad, de 
acuerdo al estándar ASTM E-112, por medio del método estándar de 






































































































































































































Figura 7.7 Laja 1-2, 1er paso, 50% de deformación a 1053˚C, 2do paso, 23% 






Figura 7.8 Laja 1-4, 1er paso, 50% de deformación a 1021˚C, 2do paso 23% 
de deformación a 1000˚C. 
 
 En las figuras 7.5 a 7.8 se aprecia una distribución uniforme y de 
refinamiento del tamaño de grano en la zona central que corresponde al flujo de 
deformación observadas en el macro ataque, una distribución no uniforme, con 
tamaño de grano más grande en comparación con la zona central y con granos 
en proporción mas grandes llamados ALA (as large as, en inglés),  en las zonas 
superior e inferior cercanas a los dados industriales y una distribución también 
no uniforme y con un cierto porcentaje de refinamiento de grano, aunque con 
granos ALA (en algunas zonas no tan desproporcionadas) en los limites 
laterales de las lajas que son coherentes con el flujo de la deformación. 
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En la figura 7.5 se observa que la zona central de la laja 1-1, donde se 
concentra el flujo de la deformación, tiene un tamaño de grano ASTM 8 
uniforme y en la figura 7.6 correspondiente a la laja 1-3 muestra una “X”  
marcada y formada, y una zona central muy estrecha debido a la concentración 
del flujo de la deformación, donde se encuentra un tamaño de grano ASTM 10 
uniforme, en el centro de la laja correspondientes a la zona 2d y 2e, sin 
embargo, a lo largo de la zona central el tamaño de grano varia entre ASTM 8 y 
10 y coincide con el flujo de la deformación develado por el macro ataque, si 
observamos con atención en las zonas donde tenemos el tamaño de grano 
ASTM 8 en la zona central corresponde a las zonas con coordenadas 2c, 2h y 
2i donde el color develado se oscurece, esto quiere decir que la concentración 
del flujo de deformación sigue el patrón “X”  y dichas zonas se encuentran a un 
costado de esta de la como veremos en las imágenes metalográficas mas 
adelante. 
 
En la figura 7.7 que representa la laja 1-2 en la misma zona, muestra un 
tamaño de grano ASTM 9 uniforme un poco más refinado, se puede atribuir 
este refinamiento a que la laja 1-2 fue sometido a un segundo paso de 
deformación hasta alcanzar el 73% de deformación a una menor temperatura, 
rompiendo un poco más los granos de tamaño mayor y refinando los granos 
con ayuda los fenómenos de recristalización activados por la deformación y la 
temperatura (mencionados en el capitulo 5, y discutidos mas adelante). 
 
 En comparación, la figura 7.8 correspondiente a la laja 1-4, a dos pasos de 
deformación, se observa una distribución de tamaño de grano ASTM 10 a lo 
largo de toda la zona central y una zona “X” mucho más desvanecida y un flujo 
de deformación menos concentrado,  lo que proporciona más uniformidad en el 
refinamiento  del grano a lo largo de la zona central. 
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Por otra parte, se distingue que el tamaño de grano de las zonas llamadas 
“muertas” cercanas a los limites inferior y superior de color mas oscuro, no 
presentan uniformidad ni refinación de grano tan marcado comparados con la 
zona central, al contario, mantienen un grano mas grande con ALA aún mas 
grandes debido al flujo de deformación que afecta principalmente a las zonas 
centrales y al efecto de enfriamiento por contacto (die chilling), que por estar en 
contacto directo con los dados industriales, existe un intercambio de calor por la 
diferencia de temperaturas aunque estos se encuentran previamente 
calentados. 
 
Sin embargo, se observa que el tamaño de grano en la zonas muertas no es 
el mismo para las cuatro lajas, estas dependen directamente de la temperatura 
y los pasos de deformación empleados. Si se compara detenidamente, se 
puede corroborar que efectivamente se tiene un refinamiento de grano 
comparando únicamente las zonas muertas de las cuatro lajas. 
 
Por ejemplo, la laja 1-1 presenta un tamaño de grano ASTM en las zonas 
con coordenadas 1e y 1f de 3.5 ALA 1.5 y 3 ALA 1 respectivamente, y la laja 1-
2 en las mismas zonas presenta 20%4, 80%3 ALA 2 y 30%8, 70%5 ALA 4, 
respectivamente, si se comparan estas dos zonas muertas de dos lajas 
diferentes, existe una diferencia en el tamaño de grano, que se relaciona  con el 
flujo de la deformación provocado directamente al variar la temperatura y los 
pasos de deformación. 
 
De forma similar comparando las laja 1-3 y 1-4, en las mismas zonas 
muertas se observa un pequeño refinamiento, para 1-3 en las zonas con 
coordenadas 1e y 1f el tamaño de grano es 40%4, 60% 3 ALA 2 y 40%5, 60%4 
ALA 3 respectivamente y para 1-4, 70%5 ALA 30%4 y 70%5, 30%4 ALA 3 
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respectivamente. Las zonas de los extremos presentan un refinamiento de 
grano no uniforme con granos ALA, debido a la distribucion del flujo de 
deformación que se crece y se expande en los extremos y no se concentra  
como en la zona central.  
 
Las figuras 7.9 a 7.12 muestran las imágenes metalograficas por medio de 










Figura 7.9 Laja 1-1, 1 paso de deformación, imágenes metalográficas de 






















Figura 7.10, Laja 1-3, 2 pasos de deformación imágenes metalográficas de 



































Figura 7.12 Laja 1-4, imágenes metalográficas de las zona 1f, 2f y 3j. 
  De las figuras 7.9 a 7.12, se observan en las metalografías, la gran diferencia 
que existe en la zonas muertas y la zona central donde se concentra el flujo de 
deformación, sin embargo, al comparar  las zonas con coordenadas 3j se 
encuentra refinamiento de grano, así como, granos ALA fuera de proporción, sin 
embargo y de acuerdo con las imágenes, se puede apreciar en la figura 7.10, 
que la zona 3j de la laja 1-3, es en extremo diferente a las zonas 3j de las otras 
tres lajas.  
 
Analizando con detenimiento las figuras “X” formadas por el flujo de 
deformación en cada laja, se aprecia que las “X” que más se distinguen son las 
de las lajas 1-1 y 1-3, a un paso de deformación,  aún así, el tamaño de grano 
en las zonas 3j de la laja 1-3 parece ser significantemente diferente, esto podría 








laja 1-3 que llega hasta el extremo de la laja, en otras palabras la “X” formada 
en la laja 1-3 es mas alargada que la de la laja 1-1. 
 
Por otra parte, la zona 3j de la laja 1-1, 1-2 y 1-4 también presentan un 
porcentaje de refinamiento de grano llamado grano de collar (necklace, en 
inglés), que se encuentra alrededor de los granos de mayor tamaño, este tipo 
de grano se aprecia mejor el la zona 3j de la laja 1-2, y esta ligado al fenómeno 
de recristalización (como se vió en el capitulo 5) que depende directamente del 
tiempo de calentamiento y deformación, en este caso con doble calentamiento y 




Las tablas 11 a 14, muestran las mediciones de las micro-durezas a lo largo 
de la sección de la columna F y a lo ancho de la sección de la fila 2 (como se 
mostró en la figura 4.11). L1 y L2, son las mediciones de las diagonales 
necesarias para obtener la micro-dureza Vickers por medio de la ecuación 3 
[19] y los parámetros empleados de acuerdo con la norma ASTM E-384 son: 
1.961N de fuerza equivalentes a 200 gf y 15 segundos de tiempo de 
penetración. Las conversiones a dureza Rockwell y Brinell son de acuerdo a la 
norma ASTM E-140. 
𝑯𝑽 = 𝟐𝟎𝟎𝟎𝑷 𝒔𝒊𝒏(𝜶𝟐)𝒅𝟐 = 𝟏𝟖𝟓𝟐.𝟒𝑷𝒅𝟐                                                         𝑬𝒄𝒖𝒂𝒄𝒊ó𝒏 𝟑      
  Donde d es la diagonal media de la huella en µm, P es la fuerza aplicada en 




































































































Tabla 14 Durezas laja 1-4. 
De acuerdo con las tablas de durezas, se puede observar, que en las zonas 
























HV 1‐4  HV 1‐3 HV 1‐2  HV 1‐1 Media acotada  Lineal (Media acotada) 
la dureza incrementa, esto se puede atribuir a la concentración del flujo de la 
deformación en la zona central y a la uniformidad del refinamiento de grano en 
esta zona, se puede apreciar claramente un aumento de dureza  en casi todas 
las lajas con excepción de la laja 1-1 donde prácticamente la dureza se 
mantiene, o si bien, incrementa un poco, no aumenta de forma significativa, 
esto podría ser debido a que la el tamaño del grano refinado a comparación de 
las otras tres lajas es el mas grande. 
En contraste con lo anterior, se puede identificar en las zonas 2c y 2h 
correspondientes a las sección de la fila 2 de cada laja, que la dureza medida 
en esas zonas marcadas en color verde, corresponden a las de menor 
magnitud, esto podría ser debido  a que las zonas 2c y 2h se encuentran a un 
costado de la “X” de la concentración del flujo de la deformación. La figura 7.13 
muestra una gráfica donde se aprecia el aumento de la dureza en las zonas 


































HV 1‐1  HV 1‐2 HV 1‐3  HV 1‐4 Media acotada  Lineal (Media acotada) 
La figura 7.14 muestra una gráfica donde se aprecia las zonas de menor 
magnitud de dureza en las zonas centrales de la sección correspondiente a la 











Figura 7.14 Comparativa de las microdurezas Vickers sección 2.  
 
  Corte de piezas y maquinado de probetas 
 
Siguiendo con la ruta experimental, el corte de las lajas y el maquinado de 
las probetas se llevo a cabo conforme a lo mencionado en el capitulo 6. La 











Figura 7.15  Probetas y sus machotes. 
 
    Detección de transformación de fases 
 
La detección de la los rangos de temperatura de la IN 718 por medio de la 
técnica de Análisis Térmico Diferencial (DTA, en inglés),  técnica en la que la 
diferencia de temperatura entre la muestra y una muestra de referencia (∆TSR) 
se controla en función del tiempo, mientras que las muestras están expuestas a 
un programa de temperatura. En esta técnica la magnitud constante no es la 
temperatura sino el flujo calorífico que se comunica a muestra y referencia, este 
flujo calorífico puede cambiar en función del tiempo por una tasa previamente 
programada. Cuando muestra y referencia son calentadas de modo idéntico, los 
cambios de fase y otros procesos térmicos producen una diferencia de 
temperatura entre muestra y referencia. La figura 7.16 muestra las curvas del 

































































Figura 7.16 curvas de análisis de transformaciones de fases de la IN 718. 
Se puede apreciar en las curvas los rangos de temperaturas de 
transformación y disolución de las fases secundarias como γ’, γ” y la fase δ que 
se semejan con los rangos presentados por Slama et G. Cizeron [24], en donde 
la el rango de disolución de γ’ presentado por Slama es de 650-775˚C y en este 
trabajo se encontró a 647-705˚C, el rango de disolución de γ” Slama presentó 
775-880˚C y en este trabajo 785-810˚C y el principio de la disolución de la fase 
δ Slama lo encontró a 920˚C y aquí fue encontrado a 943˚C, estos rangos son 
similares sobre todo en el inicio de las disoluciones, las condiciones de la 
prueba fueron desde temperatura ambiente, hasta 1000˚C, a 5k/min. 
Estos rangos encontrados son de utilidad práctica para diferentes fines y en 
este trabajo, se tomaron como referencia para proponer los tratamientos 
térmicos a los cuales se sometieron las probetas, junto con otros rangos 











Forma de placa 
una curva de disolución de γ’ que da inicio a partir de los 800˚C y también los 
diagramas temperatura-tiempo-transformación TTT de la IN 718 presentados 
por Xishan Xie y Cia.[27] y A. Thomas y Cia. [28] que se representan en las 








































Figura 7.18 Diagrama TTT [28] de la Inconel 718. 
 
Tratamientos térmicos  
 
Cuatro probetas de cada laja fueron sometidas a un tratamiento térmico de 
solubilizado y posteriormente a un tratamiento de envejecido como se mostró 
en el capitulo 6, las temperaturas y los tiempos utilizados son una combinación 
directa entre los rangos de las disolución de fases nombrados anteriormente y 
los tratamientos presentados por C. Wang y R. Li [29] de envejecimiento, D. 
Česnik y Cia. [4] de solubilizado y los tratamientos utilizados comúnmente en la 
industria estandarizados en las normas y manuales [3].  
 















































































La figura 7.19 muestra en partes las curvas de envejecimiento obtenidas de 
la tarjeta de adquisición de datos de  la marca National Instruments vía 
termopares tipo K. La curva de color azul indica las temperaturas registradas 
por el termopar libre que registra la temperatura dentro de la mufla, la de color 
verde indica las del termopar que esta en contacto con la probeta e indica la 
temperatura real a la cual esta el material. Esta comparación de las curvas 
sirvió  para registrar la variación dentro de la mufla y a la temperatura real a la 
que se encuentra el material y poder efectuar los tratamientos térmicos de 













Figura 7.19 Curva de tratamiento de envejecido. 
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La finalidad de los tratamientos radica en la comparación del tratamiento 
estándar utilizado a nivel industrial de envejecimiento a 720˚C 8h con una 
rampa de enfriamiento en horno de 50˚C/30min y 620˚C 8h con enfriamiento al 
aire, con una óptima distribución de γ” y poco crecimiento de la fase delta y un 
tratamiento de envejecimiento a 750˚C 8h con una rampa de enfriamiento en 
horno de 50˚C/30min y 650˚C 8h para promover un crecimiento mayor de la 
fase delta δ. También en la comparación del comportamiento microestructural 
de las probetas con y sin tratamiento térmico, después de ser ensayadas en  



























Las figuras 7.20 a 7.27 muestran las comparaciones de las imágenes 
metalográficas  obtenidas vía microscopia óptica, antes y después de los 

























90%  ALA 3 
Se puede observar de la figura 7.20 en la imagen metalográfica de la sección 
1f de la laja 1-1, un leve refinamiento de grano después de un tratamiento 
térmico a 955˚C 1h/AC de solubilizado y 750˚C 8h, 50/30min, 650˚C 8h/AC de 
envejecido, pasando de un tamaño de grano ASTM 3 ALA 1 a un tamaño 4 ALA 
2 y en la sección 2f un refinamiento aún mas sutil pasando de un tamaño de 8.5 
a 9 después de un tratamiento de 996˚C 1h/AC de solubilizado y 750˚C 8h, 
















Figura 7.21 Imágenes metalográficas comparativas, laja 1-1, zonas 3f y 2g. 
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De la figura 7.21 en la zona 2g de la laja 1-1, no se aprecia un cambio en el 
tamaño de grano, ambas imágenes muestran un tamaño de grano ASTM 8 
uniforme antes y después de un tratamiento de 996˚C 1h/AC de solubilizado y 
720˚C 8h, 50˚C/30min, 620˚C 8h/AC de envejecido, sin embargo en la zona 3f, 
se pueden observar después de un tratamiento de 955˚C 1h/AC de solubilizado 
y 720˚C 8h, 50˚C/30min, 620˚C 8h/AC de envejecido, granos de tamaño muy 
fino ASTM 10, en los limites de grano llamados “granos de collar”, estos granos 
están relacionados directamente con el fenómeno de recristalización 
mencionados en el capitulo 3, la nucleación de los nuevos granos tiene lugar en 
los limites de grano por ser una zona con energía almacenada, se puede asumir 
que estos granos tienden a crecer si se mantienen por mas tiempo sometidos a 
un tratamiento térmico. No obstante, el 90% aproximadamente mantiene el 
tamaño ASTM 4 que tenía antes del tratamiento térmico.  
 
Se puede apreciar en la figura 7.22 en la zona 1f de la laja 1-2, un cambio en 
el tamaño de grano, el porcentaje de grano fino de tamaño ASTM 8 se 
encuentra en un 30% aproximadamente, obtenido con el trabajo termomecánico 
antes del tratamiento térmico, donde se puede asumir que los granos finos que 
se encuentran alrededor de los granos mas grandes de tamaño ASTM 5, 
corresponden al fenómeno de recristalización y refinamiento por deformación 
durante  este proceso.  
 
Después del tratamiento térmico de 955˚C 1h/AC de solubilizado y 750˚C 8h, 
50/30min, 650˚C 8h/AC de envejecido, se pueden observar granos mas finos en 
los limites de grano de tamaño ASTM 10 en un 5% aproximadamente, y granos 
mas grandes de tamaño ASTM 4, esto podría deberse a que en estas zonas, el 
refinamiento y recristalización debido al trabajo termomecánico de los granos no 
es uniforme como en la zonas centrales de la laja, por lo tanto, al someter la 
aleación al tratamiento térmico, algunos granos con tamaño de grano ASTM 5 
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ASTM 30%8, 




 ASTM 9 
UNIFORME 
ASTM 5% 10, 
95%4 ALA 3 
continuaron creciendo absorbiendo algunos granos mas finos a sus alrededores 
hasta llegar a un tamaño ASTM 4 y en los limites de se comenzaron a nuclear 
nuevos granos de tamaño mas finos sin el suficiente tiempo para seguir 
















Figura 7.22 Imágenes metalográficas comparativas, laja 1-2, zonas 1f y 2f. 
 
La figura 7.23 muestra las imágenes de la zona 2g, se puede observar un 






solubilizado y 720˚C 8h, 50˚C/30min, 620˚C 8h/AC de envejecido, que va de un 

















Figura 7.23 Imágenes metalográficas comparativas, laja 1-2, zonas 3f y 2g. 
 
La zona 3f, antes del tratamiento, presenta un tamaño de grano ASTM 2 






después del tratamiento térmico de 955˚C 1h/AC de solubilizado y 720˚C 8h, 
50˚C/30min, 620˚C 8h/AC de envejecido, la imagen metalográfica muestra un 
tamaño de grano ASTM 4 ALA 3 y una concentración mayor de maclas, se 
puede suponer entonces, que esta concentración mayor de maclas es causado 
al reacomodo atómico y de dislocaciones, al momento de liberar esfuerzos 















Figura 7.24 Imágenes metalográficas comparativas, laja 1-3, zonas 1f y 2f. 
De la figura 7.24, de la laja 1-3, de la zona 1f, antes del tratamiento, muestra 
un tamaño de grano ASTM 40%5, 60%4 ALA 3 y presencia de maclas, después 
del tratamiento térmico de 955˚C 1h/AC de solubilizado y 750˚C 8h, 50/30min, 
ASTM 40%5, 
60%4 ALA 3 
 
ASTM 40%5, 







650˚C 8h/AC de envejecido, presenta un tamaño de grano ASTM 40%5, 60%4 
ALA 3 aproximadamente,  similar al tamaño de grano antes del tratamiento, y 
no indica ningún refinamiento en esta zona, sin embargo,  la presencia de 
maclas aumenta, aunque no de una manera abrumadora. 
 
La zona 2f antes y después del tratamiento de 996˚C 1h/AC de solubilizado y 
750˚C 8h, 50/30min, 650˚C 8h/AC de envejecido, presenta un tamaño de grano 
ASTM 10 uniforme, en ambos casos y las imágenes metalográficas no 
presentan un cambio significativo. 
 
La figura 7.25, de la laja 1-3, la zona 2g, antes y después del tratamiento 
térmico de 996˚C 1h/AC de solubilizado y 720˚C 8h, 50˚C/30min, 620˚C 8h/AC 
de envejecido, exhibe un tamaño de grano ASTM 9 uniforme, sin cambios 
significativos en tamaño y forma. 
 
La zona 3f, antes del tratamiento muestra un tamaño de grano ASTM 70%4 
ALA 30%2 y se observan formaciones de maclas, sin embargo, después del 
tratamiento térmico de 955˚C 1h/AC de solubilizado y 720˚C 8h, 50˚C/30min, 
620˚C 8h/AC de envejecido, presenta un tamaño de grano ASTM 60%4, 40%3 
ALA 2, lo cual indica un leve refinamiento en la disminución del porcentaje de 
granos ALA 2 y la presencia de granos ASTM 3 en un mayor porcentaje, las 
imágenes metalográficas no demuestran un cambio revelador en tamaño, forma 

























Figura 7.25 Imágenes metalográficas comparativas, laja 1-3, zonas 3f y 2g. 
La figura 7.26, de laja 1-4, en la zona 1f, muestra antes del tratamiento un 
tamaño de grano ASTM 30%5, 70%4 ALA 3, y una ligera concentración de 
maclas, no obstante, después del tratamiento térmico de 955˚C 1h/AC de 
solubilizado y 750˚C 8h, 50/30min, 650˚C 8h/AC de envejecido, presenta un 
tamaño de grano ASTM 70%5, 30%4, ALA 3, se puede apreciar un leve 
refinamiento de grano con la disminución del porcentaje de grano de tamaño 
ASTM 4 y el aumento del porcentaje de tamaño ASTM 5, sin embargo, se 
puede observar un aumento significativo en la formación de maclas, que parece 







70%  ALA 3 
ASTM 4-30%,5- 





maclado dentro de los granos, ayuda visualmente por medio de la imagen 
metalográfica a percatarnos de la orientación de los granos, y parece revelar 
también la orientación de los esfuerzos almacenados en cada grano debido al 

















Figura 7.26 Imágenes metalográficas comparativas, laja 1-4, zonas 1f y 2f. 
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La zona 2f, antes y después del tratamiento térmico de 996˚C 1h/AC de 
solubilizado y 750˚C 8h, 50/30min, 650˚C 8h/AC de envejecido, indica un 
tamaño de grano ASTM 10 uniforme y muestra cambios en tamaño y forma. 
La figura 7.27 de la laja 1-4, en la zona 2g, presenta un tamaño de grano 
ASTM 10 uniforme antes y después del tratamiento térmico de 996˚C 1h/AC de 
solubilizado y 720˚C 8h, 50˚C/30min, 620˚C 8h/AC de envejecido y no presenta 





























La zona 3f, antes del tratamiento, indica un tamaño de grano ASTM 40%5, 
60%4 ALA 3, y presencia de maclas, en comparación, después del tratamiento 
térmico de 955˚C 1h/AC de solubilizado y 720˚C 8h, 50˚C/30min, 620˚C 8h/AC 
de envejecido, presenta un tamaño de grano ASTM 5 ALA 3, lo que indica una 
ligera refinación de grano, en la casi total disminución de grano ASTM 4 y la 
casi  uniformidad de grano  ASTM 5, una vez mas, se aprecia el aumento de 
formación de maclas después del tratamiento. Se puede observar que 
prácticamente las zonas centrales 2f y 2g, permanecen constantes en tamaño y 
forma, antes y después de los tratamientos térmicos y muestran una 
distribución uniforme que oscila entre un tamaño ASTM 9 Y 10. 
 
A pesar de esto, las zonas superior 1f e inferior 3f, las cuales se encuentran 
en la zonas muertas del flujo de deformación y cerca de los dados industriales, 
muestran una no uniformidad y tamaños de granos considerablemente mayores 
a las zonas centrales, y parecen presentar un constante de aumento de 
formación de maclas después del tratamiento térmico, con excepción de la zona 
3f de la laja 1-1, que muestra un peculiar grano de collar. 
 
Microscopia electrónica de barrido 
 
Las figuras 7.28 a 7.35 muestran las imágenes metalográficas obtenidas vía 
microscopía electrónica de barrido (SEM), antes y después de los tratamientos 





















Figura 7.28 Imágenes metalográficas comparativas SEM, laja 1-1, zonas 1f, 
a) 300X, b) 1500X. 
La figura 7.28, de la laja 1-1, en la zona 1f, muestra las imágenes 
metalográficas  de SEM antes y después del tratamiento térmico, en a) se 
puede observar a 300x, la formación de maclas, anteriormente vistas en las 
imágenes obtenidas por microscopia óptica,  y se puede apreciar, la presencia 
de lo que se presume, pueden ser carburos de niobio, por su alto contenido de 
niobio (que oscila entre  60% y 80%) [32], y la comparación con imágenes 
encontradas en la literatura [33]. 
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En b) se observan estos carburos a una magnificación  de 1500X, estos 
carburos se encuentran en aglomeraciones en todas las lajas, y se puede 
suponer, con antecedentes previos que se formaron desde el proceso de 
















Figura 7.29 Imágenes metalográficas comparativas SEM, laja 1-1, zonas 2f, 
a) 300X, b) 1500X. 
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La figura 7.29, la laja 1-1, en la zona 2f,  se aprecian en a) la aglomeración 
de carburos, sin embargo, en b) se aprecian en los limites de grano, la 
formación de precipitados que poseen un porcentaje de niobio que oscila entre 
15% y 25% [32], que hacen referencia a la formación de la fase delta δ, aunque 
no todos los precipitados se encuentran en la imagen, se sospecha, que los 
huecos son de dichos precipitados y fueron arrancados por el proceso de 















Figura 7.30 Imágenes metalográficas comparativas SEM, laja 1-2, zonas 1f, 
a) 300X, b) 1500X. 
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La figura 7.30, de la laja 1-2, en la zona 1f, presenta en a) presencia de 
carburos antes y después del tratamiento, y la formación de maclas, y en b) la 
formación de la fase delta en los limites de grano, la formación de esta fase 
tiene efectos en el trabajo termomecánico y se discutirá en la sección de 
















Figura 7.31 Imágenes metalográficas comparativas SEM, laja 1-2, zonas 2f, 
a) 300X, b) 1500X. 
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La figura 7.31, de la laja 1-2, en la zona 2f, muestra de forma similar la 
presencia de carburos, sin embargo, en b) no se observan con certeza la 
formación de la fase delta δ, aunque se puede sospechar que los huecos en los 
limites de grano se deben a la ausencia  de esta fase y fueron retirados en la 
















Figura 7.32 Imágenes metalográficas comparativas SEM, laja 1-3, zonas 1f, 
a) 300X, b) 1500X. 
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En las figuras 7.32 y 7.33 correspondientes a la laja 1-3, en las zonas 1f y 2f 
respectivamente, encontramos en b) la presencia aun mas notable de los 
huecos en los limites de grano, no obstante, la forma de dichos huecos, no son 
similares, esto se asume, porque los tamaños de granos son apreciablemente 
diferentes en la zona 1f y 2f, y se asume también, que los huecos corresponden 
a la fase delta, sin llegar a afirmarlo, por la falta de contundencia en las 
















Figura 7.33 Imágenes metalográficas comparativas SEM, laja 1-3, zonas 2f, 
















Figura 7.34 Imágenes metalográficas comparativas SEM, laja 1-4, zonas 1f, 
a) 300X, b) 1500X. 
 
Las figuras 7.34 y 7.35, correspondientes a la laja 1-4, en las zonas 1f y 2f 
respectivamente, las imágenes metalográficas, muestran únicamente la 
presencia de los carburos, sin embargo,  no presentan alguna evidencia de la 
formación de precipitados de la fase delta δ, así tampoco, las presenta el 
análisis elemental que coincide solamente con la matriz gama γ. 
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Se puede observar en este análisis de SEM, que la presencia de carburos se 
encuentra en todas las lajas, sin importar, el tratamiento y el trabajo 
termomecánico de forja previos, y la sospecha de la formación de precipitados 
de la fase delta δ, con excepción de la laja 1-4, después de los tratamientos 

















Figura 7.35 Imágenes metalográficas comparativas SEM, laja 1-4, zonas 2f, 
a) 300X, b) 1500X. 
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Ensayos de compresión de caliente 
 
Los ensayos de compresión en caliente, fueron realizados siguiendo la matriz 
experimental mencionada en el capítulo 6, todas a una velocidad de 
deformación de 0.1s-1. Las figuras 7.36 a 7.39 muestran las gráficas 











La figura 7.36 muestra las curvas esfuerzo deformación comparativas, de las 
zonas 1e, 2e, 3e y 2d sin tratamiento térmico previo y las zonas 1f, 2f, 3f 2g con 
tratamiento térmico previo, en a) se muestra las curvas de 1e y 1f, con una 
temperatura de deformación de 980°C, donde ambas curvas presentan un 
comportamiento de pico simple, las cuales, de acuerdo con Frank Montheillet 
and Jean-Philippe Thomas [34], exponen que, la aleación Inconel 718, al ser 
una aleación base níquel con baja energía de falla de apilamiento, la 
recuperación de la aleación es, en intensidad, poco probable, debido, al gran 
almacenaje de dislocaciones y sugiere que la energía presente da pie al 
fenómeno de recristalización dinámica, sin dar tiempo a una recuperación como 
se observa generalmente en los aceros inoxidables. 
 
El valor alcanzado de esfuerzo verdadero en la zona 1f, que se encuentra 
alrededor de 300 MPa, coincide con los presentados por H. Yuan, W.C. Liu [35], 
con las mismas condiciones, no así, el valor de la zona 2e, que se encuentra 
cerca de 50 MPa por debajo, esto podría deberse a que la zona 1e, que no fue 
sometida a tratamiento térmico previo, contenía una mayor energía acumulada 
debido a una densidad mayor de dislocaciones,  lo que promovió alcanzar el 
valor máximo de esfuerzo verdadero y el fenómeno de recristalización dinámica, 
antes que en la zona 1f, la cual, fue sometido al tratamiento térmico previo. 
 
En b) la zona 2f con una temperatura de deformación de 980˚C, muestra un 
comportamiento afín al de pico simple, aunque presenta una ligera caída en los 
valores de esfuerzo verdadero, justo después del limite elástico, que alude a 
una recuperación o reajuste de las dislocaciones y presenta un valor de 
esfuerzo máximo alrededor de 200 MPa. La zona 2e sin tratamiento exhibe un 
comportamiento de pico simple, sin embargo, la tendencia de la curva de 
incremento en el esfuerzo verdadero, sugiere también un comportamiento 
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cíclico sin llegar a afirmarlo del todo, presenta un valor de esfuerzo verdadero 
máximo alrededor de 140 MPa. 
En c) se muestran las curvas de 3e y 3f, con una temperatura de 
deformación de 1020°C, donde se puede apreciar el comportamiento de pico 
simple, que sugiere, que está presente el fenómeno de recristalización 
dinámica, también se puede observar, que los valores alcanzados de esfuerzo 
verdadero alrededor de 200MPa en la zona 3f,  y alrededor de 175MPa en la 
zona 3e, son menores en comparación con los alcanzados en las zonas 1e y 1f, 
respectivamente.  
 
Se puede suponer con estos resultados y de acuerdo con Y.Wang y Cía. 
[36], que el valor de esfuerzo verdadero, pertenece a las aleaciones de bajo 
error de apilamiento e indica que esta presente el fenómeno de recristalización 
dinámica durante la deformación en caliente, exhibe también, que el incremento 
inicial en el esfuerzo verdadero, es debido, al incremento en la densidad de 
dislocaciones y a la formación y desarrollo de subgranos en los limites de grano 
existentes, que resultan de un trabajo de endurecimiento y a una recuperación 
dinámica, y que el esfuerzo incrementa con el aumento de la velocidad de 
deformación y disminuye con el aumento de la temperatura de deformación. 
 
En d) la zona 2g con una temperatura de deformación de 1020˚C, muestra 
un comportamiento muy similar al de la zona 2f, con una disminución del 
esfuerzo verdadero justo después del limite elástico, pero esta vez mas 
marcado, lo que pudiera indicar un mayor reacomodo atómico y de 
dislocaciones, para después continuar con un comportamiento típico de pico 
simple, lo que hace alusión a que se encuentra presente el fenómeno de 
recristalización y presenta un valor de esfuerzo verdadero máximo alrededor de 
180 MPa. La zona 2d sin tratamiento exhibe, un comportamiento típico de pico 






Figura 7.37 Curvas comparativas laja 1-2. 
La figura 7.37 muestra las curvas comparativas de la laja 1-2, en a) se 
aprecian las curvas de las zonas 1e y 1f, a una temperatura de deformación de 
980°C, un comportamiento de pico simple de la curva de la zona 1f, que 
sugiere, que está presente el fenómeno de recristalización dinámica,  el cual de 
acuerdo con P. Poelt y Cía. [37], es necesario una densidad de dislocaciones 
critica para iniciar la recristalización dinámica, que depende de la velocidad de 




existentes, al menos a velocidades de deformación elevadas. Para un área que 
ha sido recristalizada, se supone, que la densidad de dislocaciones generada 
por una deformación anterior, se reduce a un valor muy bajo.[38] 
 
Para la zona 2f, se aprecia una ligera disminución en la curva, se puede 
suponer, que se refiere a una intensidad pequeña de recuperación, después el 
esfuerzo vuelve a incrementarse en el comportamiento anteriormente 
observado. Los valores máximos obtenidos de esfuerzo verdadero, se 
asemejan, a los obtenidos en la laja 1-1 en las mismas zonas, alrededor de 
280MPa en 1f y un valor mas bajo de 200MPa en 1e. 
 
En b) se muestran las curvas de las zonas 2e y 2f a una temperatura de 
deformación de 980°C, donde se aprecia que el valor máximo de esfuerzo 
verdadero es muy similar en ambas zonas, alrededor de 200 MPa, la curva de 
la zona 2e, presenta una disminución en el valor de esfuerzo verdadero, justo 
después de la zona elástica, donde se puede suponer, que se debe a una 
recuperación y disminución de la densidad de dislocaciones, para después 
continuar con el comportamiento que de pico simple que hace referencia a la 
recristalización dinámica.  
 
Por otra parte la curva de la zona 2f, muestra una disminución del esfuerzo 
verdadero muy sútil, diferente al de la zona 2e, que sugiere,  un 
comportamiento cíclico y después un comportamiento donde, se puede asumir, 
que está presente la recristalización dinámica.  
 
En c) y d) se muestran las  curvas de 3e y 3f,  2d y 2g, respectivamente, a 
una temperatura de deformación de 1020°C, exhiben un comportamiento similar 
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al de pico simple, que si bien, la curva presenta una disminución en el esfuerzo 
verdadero, que se refleja en la caída de la curva, con los datos obtenidos por la 
duración y la velocidad del ensayo, no es posible determinar si es de pico 
simple, y a su vez suponer, que esta presente el fenómeno de recristalización 
dinámica o que solo se encuentra presente una recuperación del material, esto 
sucede en tres curvas, con excepción de la curva de la zona 3e que si muestra 
un comportamiento definido de pico simple.  En las zonas 3e y 2d,  se observa, 
un valor de máximo esfuerzo verdadero alrededor de 200 MPa y en las zonas 3f 
y 2g, un valor de máximo esfuerzo verdadero alrededor de 150 Mpa. 
 
La figura 7.38 muestra las curvas de esfuerzo-deformación de la laja 1-3, en 
a) se aprecian las curvas de la zonas 1e y 1f, a una temperatura de 
deformación de 980°C, se puede observar, que el valor máximo de esfuerzo 
verdadero de la zona 1f, alrededor de 250 MPa, se encuentra en el rango de los 
valores máximos obtenidos en todas las zonas 1f de todas las lajas, a 
excepción de la laja 1-1, con un comportamiento de pico simple. La curva de la 
zona 1e con un valor máximo de esfuerzo verdadero alrededor de 175 MPa, 
sigue la constante de presentar un valor máximo, por debajo del alcanzado por 
la curva de la zona 1f y muestra una tenue caída del valor máximo, presentando 
una forma que sugiere un comportamiento cíclico y recristalización dinámica. 
 
En b) la zona 2f, con una temperatura de deformación de 980°C, presenta un 
valor máximo de esfuerzo verdadero  alrededor de 225 MPa, y un 
comportamiento de pico simple, en la zona 2e, se aprecia un valor máximo de 
esfuerzo verdadero de cerca de 175 MPa y un comportamiento que se asemeja 
al de pico simple, por la tendencia de la curva a bajar, mas no se puede 






Figura 7.38 curvas comparativas laja 1-3. 
En c) la zona 3f, con una temperatura de deformación de 1020°C, muestra 
un comportamiento muy claro de pico simple, insinúa, que está presente la 
recristalización dinámica y un esfuerzo verdadero alrededor de 180 MPa, la 
zona 3e presenta, un comportamiento muy similar al de la zona 2e, que 
asemeja al comportamiento de pico simple, sin descartar que se relacione solo 
con la recuperación y un valor máximo de esfuerzo verdadero alrededor de 170 




En d) en la zona 2g, con una temperatura de deformación de 1020°C, se 
distingue, un comportamiento peculiar, similar al de pico simple, sin embargo, 
los valores de esfuerzo verdadero, presentan una tendencia de incremento, que 
sugiere un comportamiento cíclico y de recristalización dinámica, mientras 
tanto, la zona 2e, muestra un comportamiento semejante a la zona 2g de la laja 
1-2, similar al de pico simple, con una tendencia decreciente en los valores de 









La figura 7.39 exhibe las curvas de esfuerzo-deformación de la laja 1-4, en a) 
se observa en la zona 1e, con una temperatura de deformación de 980°C, el 
esfuerzo verdadero máximo alrededor de 200 MPa y un comportamiento cíclico 
muy tenue, que hace referencia a la presencia del fenómeno de recristalización 
dinámica, y en la zona 1f, se aprecia, un comportamiento de pico simple y un 
valor de esfuerzo verdadero máximo de alrededor de 225 MPa. 
 
En b) se aprecia la zona 2e, a una temperatura de deformación de 980°C, un 
valor máximo de esfuerzo verdadero alrededor de 275 MPa y un 
comportamiento de pico simple, que si bien no se distingue del todo, se puede 
asumir que no se trata de un comportamiento de solo recuperación, que esta 
presente la recristalización, sin embargo, la zona 1f, presenta un 
comportamiento cíclico muy sutil y referencia la presencia de recristalización, 
con un valor máximo de esfuerzo verdadero alrededor de 200 MPa. 
 
En c) se muestra la zona 3e, a una temperatura de deformación de 1020°C, 
un comportamiento de pico simple, y un valor máximo de esfuerzo verdadero 
cercano a 220 MPa, en la zona 3f se observa, un comportamiento no muy 
definido, que aparenta ser cíclico, sin poder asumirlo del todo, descartando un 
comportamiento solo de recuperación y un valor de esfuerzo verdadero máximo 
alrededor de 150 MPa. 
 
En d) la zona 2d, a una temperatura de deformación de 1020°C, presenta un 
comportamiento particular, con un decremento muy tenue en esfuerzo 
verdadero al final de la zona plástica, para después solo incrementar este 
esfuerzo verdadero con un comportamiento que, aparenta, ser cíclico y 
presume la presencia de recristalización, con un esfuerzo verdadero próximo a 
180 MPa, no obstante, la zona 2g, con un valor de esfuerzo verdadero máximo 
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cercano a 150 MPa, presenta una conducta afín a la de pico simple, 
descartando el comportamiento de solo recuperación. 
Se puede apreciar claramente, la influencia de la temperatura empleada, es 
decir, las probetas ensayadas a una temperatura de 980°C, exhiben, un valor 
de esfuerzo máximo superior a las ensayadas a una temperatura de 1020°C, lo 
que concuerda con lo antes mencionado,  la relación directa que posee el 
incremento en esfuerzo, con el decremento de la temperatura de deformación  y  
el incremento en la velocidad de deformación. 
 
Se observa también, una relación, que compromete el historial del trabajo 
termomecánico de forja industrial previo a los ensayos y el tratamiento térmico 
al cual fueron sometidas la mitad de las probetas, es decir, las probetas 
ensayadas que provienen de las lajas deformadas en un solo paso, a una sola 
temperatura de deformación, en  mayoría, presentan un valor de esfuerzo 
verdadero máximo superior después de ser sometidas a un tratamiento térmico 
previo al ensayo, en comparación, con las probetas ensayadas sin tratamiento 
térmico previo. 
 
Sin embargo, las probetas ensayadas que provienen de las lajas deformadas 
en dos pasos, a dos temperaturas de deformación diferentes en grado 
descendiente, es decir, con una segunda temperatura menor que la primera, en  
mayoría, exhiben un valor de esfuerzo verdadero máximo inferior después de 
someterlas a un tratamiento térmico antes del ensayo, en comparación, con las 
probetas ensayadas sin tratamiento térmico. Esto parece manifestar, que el 
efecto de endurecimiento provocado por la precipitación de segundas fases 
debido al tratamiento térmico previo al ensayo, es mayor en las probetas de las 
lajas que fueron deformadas en un solo paso, en comparación a las probetas 
ensayadas de las lajas deformadas a dos pasos, esto pudiera atribuirse, a que 
el endurecimiento y resistencia alcanzados por las lajas deformadas a dos 
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pasos, debido a una cierta densidad de dislocaciones y endurecimiento por 
deformación, es mayor al alcanzado por el efecto de precipitación debido al 
tratamiento térmico al cual fueron sometidos. 
 
En contraste, las lajas deformadas a un paso, aparentan tener una mayor 
influencia a la relevación de esfuerzos debido al tratamiento de solubilizado y al 
endurecimiento por precipitación provocado por el tratamiento de 
envejecimiento posterior, en comparación, al endurecimiento y resistencia 
alcanzados en el trabajo termomecánico de forja industrial. 
 
Las figuras 7.40 a 7.47, se encuentran en el anexo y muestran las curvas del 
calentamiento de los ensayos de compresión en caliente de cada una de las 
lajas. Las temperaturas fueron capturadas por medio de termopares tipo K y 





Las tablas 10 a 13 muestran las durezas obtenidas de las probetas ensayadas 







Zona 1f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  38.26  38.09  254 
 
242 
2  35.07  33.34  317  998  301 
3  34.99  35.82  296  935  281 
Promedio  36.10  35.75  289  966.5  275 
Zona 2f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  35.8  33.88  306  965  290 
2  33.28  34.1  326  1022  309 
3  32.88  33.12  340  1066  322 
Promedio  33.98  33.7  324  1017  307 
 
Zona 3f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  35.83  35.78  289  918  275 
2  34.46  36.86  292  925  277 
3  35.8  36.06  287  913  273 
Promedio  35.36  36.23  289  918  275 
Zona 2g  L1  L2  HV  MPa  Conv.Brinell 
1  38.52  37.79  255  808  243 
2  32.6  33.42  340  1066  322 
3  42.21  42.47  207  658  207 
Promedio  35.85  34.93  296  935  281 
 
Tabla 15 laja 1-1 zonas 1f, 2f, 3f y 2g, zonas con tratamiento térmico. 
 
  135 
Zona 1f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  34.29  33  328  1028  311 
2  32.81  34.15  331  1038  314 
3  34.39  31.5  342  1072  324 
Promedio  33.83  32.88  333  1046  316 
Zona 2h  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  32.13  32.66  353  1111  334 
2  29.08  30.4  419  1369  396 
3  32.03  31.74  365  1164  346 
Promedio  31.08  31.6  379  1214  359 
 
Zona 3f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  34.35  34.6  312  985  296 
2  34.07  33.33  326  1022  309 
3  35.29  35.18  299  943  284 
Promedio  34.57  34.37  312  983  296 
Zona 2g  L1  L2  HV  MPa  Conv.Brinell 
1  35.12  35.16  300  945  285 
2  34.78  35.55  300  945  285 
3  34.83  34.99  304  958  289 
Promedio  34.91  35.23  301  949  286 
 
Tabla 16 laja 1-2 zonas 1f, 2f, 3f y 2g, zonas con tratamiento térmico. 
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Zona 1f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  37.29  38.37  259  822  246 
2  34.86  34.76  306  965  290 
3  38.12  33.37  290  920  275 
Promedio  36.76  35.5  285  902  271 
Zona 2f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  32.28  31.37  366  1167  347 
2  31.98  30.84  376  1194  356 
3  33.62  34.82  317  998  301 
Promedio  32.63  32.34  353  1119  334 
 
Zona 2g  L1  L2  HV  MPa  Conv.Brinell 
1  36.27  37.49  273  863  260 
2  36.47  34.07  298  940  283 
3  33.74  36.29  302  950  287 
Promedio  35.49  35.95  291  917  276 
 







Zona 1f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  35.04  33.49  316  995  300 
2  33.84  34.03  322  1011  305 
3  31.28  31.72  374  1187  354 
Promedio  33.39  33.08  337  1064  319 
Zona 2h  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  33.48  33.92  326  1022  309 
2  31.96  33.45  347  1088  329 
3  31.99  31.8  364  1162  345 
Promedio  32.48  33.06  345  1090  327 
 
Zona 3f  L1  L2  HV  Mpa  Conv.Brinell 
1  35.56  37.82  275  869  261 
2  35.07  35.47  298  940  283 
3  34.24  34.8  311  983  295 
Promedio  34.96  36.03  294  930  279 
Zona 2g  L1  L2  HV  MPa  Conv.Brinell 
1  33.27  33.27  335  1052  318 
2  34.87  34.66  307 
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3  33.11  32.94  340  1066  322 
Promedio  33.75  33.62  327  1059  310 
 
Tabla 18 laja 1-4 zonas 1f, 2f, 3f y 2g, zonas con tratamiento térmico. 
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Las figuras 7.48 y 7.51, muestran la gráficas comparativas de las 
microdurezas obtenidas antes y después de los ensayos y tratamientos 
térmicos. 
 
Se puede distinguir en los valores de la tabla 15 que corresponde a la laja 1-
1, una disminución en el promedio de las microdurezas Vickers en las zonas 1f, 
2f  y 3f,  en comparación con las zonas f sin tratamiento térmico previo y antes 
del ensayo, se observa también, en la tabla 17 correspondiente a la laja 1-3, 
valores inferiores a los medidos sin ensayo y tratamientos térmicos. Ambas 
lajas, presentan comportamientos y valores de microdureza muy similares, 
como se puede observar gráficamente en la figura 7.48 y 7.50 esto se puede 
relacionar con el historial termomecánico de forja industrial a un solo paso de 
deformación. 
 
 En contraste, en la tabla 16, el promedio de la laja 1-2, parece no alterarse 
del todo, y muestra valores cercanos, aunque un poco diferentes a los 
obtenidos previamente, por otra parte, la tabla 18, muestra los valores medidos 
de microdurezas, que en apariencia, son muy similares a los valores antes del 
tratamiento y los ensayos, y exhiben una tendencia similar, como se puede 
apreciar en la figura 7.49 y 7.51.  
 
De acuerdo con estos valores, se puede destacar una tendencia que implica 
el historial termomecánico y que influye directamente con los valores de 
microdurezas obtenidos, esto es, las lajas que se deformaron a un paso, 
muestran una disminución en lo valores de dureza, si bien, no muy drásticos, se 
pueden observar fácilmente en los gráficas presentadas, sin embargo, las lajas 
sometidas a dos pasos de deformación, exhiben un comportamiento y valores 












































laja 1-2, que pertenece a la zona central de la laja y la zona 3f de la laja 1-4, 





















































































c) ASTM 8 
ALA 5 




Las figuras 7.52 a 7.60 muestran las imágenes metalográficas de las 
probetas ensayadas a compresión en caliente de las zonas 1e, 2e, 3e y 2d sin 
tratamiento térmico previo y de las zonas 1f, 2f, 3f y 2g con tratamiento térmico 
















Figura 7.52 Laja 1-1 zonas 1e y 2e sin TT y 1f y 2f con TT. 
a) ASTM 8 30%, 
3.5-70% 
b) ASTM 3.5- 
95%, 8-5% 
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Se puede observar en la figura 7.52, en a) que corresponde a la imagen de 
zona 1e, sin tratamiento previo y a una temperatura de deformación de 980˚C, 
que existe recristalización dinámica de acuerdo con las curvas anteriormente 
analizadas, y exhibe una formación de granos finos recristalizados en los límites 
de grano llamados granos de collar, en b) correspondiente a la zona 1f con 
tratamiento previo a una temperatura de deformación de 980˚C, se aprecia una 
ligera formación de granos finos en los limites de grano y granos de tamaño en 
promedio ASTM 3.5 deformados, se puede asumir que la recristalización 
dinámica se encontraba en la primer etapa de nucleación y esta directamente 
relacionada con la temperatura de deformación y la velocidad de deformación. 
 
En c) y d) se pueden apreciar, granos finos totalmente recristalizados de 
tamaño ASTM 8 y la presencia de granos ASTM ALA 5, se puede adjudicar esta 
diferencia de tamaños de grano entre a), b) y c), d), a la zona en la cual se 
encuentran, es decir, las zonas que se encuentran mas cerca de los dados 
industriales, no están en el flujo de la deformación y son sometidas a fricción 
que impide su libre deformación, como se mencionó anteriormente. 
 
De acuerdo con Y. Wang y Cía. [39], donde presenta imágenes que 
concuerdan con las obtenidas en este trabajo y expone que, el tamaño de grano 
recristalizado, así como la fracción de los nuevos granos recristalizados, 
decrece con la disminución de la temperatura de deformación y la 
microestructura se compone de granos deformados por el trabajo 
termomecánico y de granos recristalizados dinámicamente, que aparecen como 
estructuras de collar. También exhibe que, a mayor deformación, la estructura 
previa desaparece casi por completo y se forma una estructura nueva de 
granos equiaxiales recristalizados.  
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c) ASTM 7 
UNIFORME 
d) ASTM 10 
UNIFORME 
Esto es consistente con la diferencia de tamaños de grano encontrado, es 
decir, la estructura de granos equiaxiales recristalizados, fueron encontrados en 
las zonas con mas concentración de flujo y los granos deformados y de collar  
























La figura 7.53 muestra las zonas 3e, 3f, 2d y 2h, con una temperatura de 
deformación de 1020˚C, en a) se observa la zona 3e sin tratamiento previo, con 
un tamaño de grano ASTM 8-80%, 5-20% y una concentración significativa de 
granos recristalizados que rodean a los granos más grandes, por otro lado, en 
b) la zona 3f con tratamiento previo, se aprecian, granos recristalizados en los 
limites de grano, semejantes a los granos de collar, pero, en una mayor 
concentración. 
 
Se puede observar en  c) la zona 2d sin tratamiento previo y en d) la zona 2g 
con tratamiento previo, las imágenes de grano uniforme equiaxiales y 
recristalizados con tamaño ASTM 7 y 10 respectivamente, correspondiente a la 
zona central donde se concentra el flujo de deformación. 
 
La figura 7.54 muestra las zonas 1e, 1f, 2e y 2f todas a una temperatura de 
deformación de 980˚C de la laja 1-2, en a) indica la zona 1e sin tratamiento 
previo y presenta un tamaño de grano ASTM 9 uniforme, que es inconsistente 
con los tamaños de grano medidos en esta zona en todas las lajas, esto se 
podría deber, a que la probeta con la cual se hicieron los ensayos, se tomo de 
una zona muy cercana a la zona central, donde se tiene un flujo mayor de 
deformación, y la microestructura es más fina, por otra parte, en b) en la zona 1f 
con tratamiento previo, se pueden observar granos de tamaño promedio ASTM 
3.5-90% deformados y una concentración significativa de maclas, debido al 
trabajo termomecánico y granos de tamaño ASTM 9 recristalizados en los 
limites de grano de tipo collar. 
 
En c) en la zona 2e sin tratamiento previo, se aprecia una microestructura 
uniforme de tamaño ASTM 9, con granos equiaxiales y recristalizados, muy 
similar a la correspondiente a la zona 1e, lo cual, afirma el juicio previamente 
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c) ASTM 9 
UNIFORME 
d) ASTM 10 
ALA 8 
mencionado, en d) correspondiente a la zona 2f con tratamiento térmico previo, 
se distingue un tamaño de grano ASTM 10 que presenta, una microestructura 
de granos equiaxiales recristalizados, pero con presencia de granos ALA 8 
deformados, que no recristalizaron por completo, que rompen con la 

















Figura 7.54 Laja 1-2 zonas 1e y 2e sin TT y 1f y 2f con TT. 
 
a) ASTM 9 
UNIFORME 
b) ASTM  9-10%, 
3.5-90% 
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c) ASTM 10 
UNIFORME 
d) ASTM 10 
UNIFORME 
La figura 7.55 presenta las imágenes de las zonas 2d, 2g, 3e y 3f, todas a 
una temperatura de deformación de 1020˚C, en a)  la zona 3e sin tratamiento 
previo, exhibe una microestructura no uniforme de tamaños de grano ASTM 9-
70%, 6-30% ALA 3, se aprecian granos finos, alrededor de los granos más 
gruesos, donde, se puede suponer, que los granos más gruesos fueron 
deformados y fracturados por el trabajo termomecánico y los granos más finos 
recristalizados dinámicamente, empezaron a nuclearse en los limites y en las 
fracturas internas de los granos, formando una estructura de collar que se 















Figura 7.55 Laja 1-2 zonas 3e y 2d sin TT y 3f y 2g con TT. 
a) ASTM 70% 9, 
30%6 ALA 3 
b) ASTM 
10 ALA 6 
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c) ASTM 8 
UNIFORME 
d) ASTM 8.5 
UNIFORME 
En b) correspondiente a la zona 3f con tratamiento previo, se aprecia una 
microestructura de granos equiaxiales recristalizados de tamaño ASTM 10 y la 
presencia de granos más gruesos deformados ALA 6, que sugiere una 
recristalizacion dinámica casi por completo. En c) y d) correspondientes a las 
zonas 2d sin tratamiento previo y 2g con tratamiento térmico previo, 
respectivamente, se aprecian, microestructuras  muy similares, de granos 
















Figura 7.56 Laja 1-3 zonas 1e y 2e sin TT y 1f y 2f con TT. 
a) ASTM 70% 8 
30%5 ala3 




La figura 7.56 muestra las imágenes de las zonas 1e, 1f, 2e y 2f, de la laja 1-
3, todas a una temperatura de deformación de 980˚C, en a) la zona 1e sin 
tratamiento previo, exhibe una microestructura no uniforme con granos de 
tamaño ASTM 8-70%, 5-30% ALA 3 y una concentración significativa de maclas 
en los granos mas gruesos ALA 3, granos más finos equiaxiales recristalizados 
que rodean a los granos más gruesos deformados por el trabajo 
termomecánico. 
 
En b) correspondiente a la zona 1f con tratamiento térmico previo, se aprecia 
una microestructura uniforme de granos deformados y fracturados, con una 
concentración significativa de maclas, que indican el trabajo termomecánico 
aplicado, de  un tamaño ASTM 4 uniforme, sin presencia de granos 
recristalizados, en contraste con la curva de esfuerzo-deformación, que 
presenta un comportamiento de pico simple, que sugiere que está presente la 
recristalización dinámica, se podría argumentar que, el tamaño de los granos 
previo al ensayo eran de gran tamaño, por lo cual,  el número de limites de 
grano es muy bajo y la nucleación de nuevos granos recristalizados  en los 
limites fue retrasada, podría pensarse que, sí, se continuara con el trabajo 
termomecánico y con la fractura de los granos y la presencia de maclas, la 
nucleación de granos recristalizados podría presentarse. 
 
En c) y d) que corresponden a las zonas 2e sin tratamiento y 2f con 
tratamiento térmico previo, se aprecian microestructuras uniformes de granos 
equiaxiales recristalizados de tamaño ASTM 8 y 8.5 respectivamente. 
 
La figura 7.57 presenta las imágenes de las zonas 3e, 2d y 2g de la laja 1-3, 
todas a una temperatura de deformación de 1020˚C, en a) se muestra la zona 
3e sin tratamiento previo, y exhibe una microestructura no uniforme con 
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b) ASTM 9 
UNIFORME 
c) ASTM 8 
UNIFORME 
presencia de granos equiaxiales recristalizados de tamaño ASTM 8-80% y 
granos mas gruesos deformados de tamaño ASTM ALA 5-20%. En b)  
correspondiente a la zona 2d sin tratamiento previo, y c) que indica la zona 2g 
con tratamiento previo, se observan, microestructuras uniformes de granos 






















Figura 7.57 Laja 1-3 zonas 3e y 2d sin TT  y 2g con TT. 
a) ASTM 80%8, 
ALA 20%5 
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c) ASTM 9 
ALA 8 






















Figura 7.58 Laja 1-4 zonas 1e y 2e sin TT y 1f y 2f con TT. 
 
La figura 7.58 exhibe las imágenes de las zonas 1e,1f, 2e y 2f de la laja 1-4, 
todas a una temperatura de deformación de 980˚C, en a) la zona 1e  sin 
tratamiento previo, muestra una microestructura no uniforme, con granos 
equiaxiales recristalizados de tamaño ASTM 10-10%, que se encuentran 
rodeando a los granos mas gruesos deformados y con presencia de maclas, 
a) ASTM 10%10 
90%6 ALA 5 
b) ASTM 9-30%, 
6-70% ALA 5 
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debido al trabajo termomecánico, de  tamaño  ASTM 6-90% ALA 5, y forman 
una estructura de collar, en b) correspondiente a la zona 1f con tratamiento 
previo, se observa una estructura muy similar a la zona 1e, sin embargo, con 
una presencia mayor de granos equaxiales recristalizados de tamaño ASTM 9-
30%, alrededor de los granos mas gruesos deformados de tamaño ASTM 6-
70% ALA 5,  que sugiere, que en un principio nuclearon en los limites de grano 
y en el interior de las maclas presentes, formando una estructura de collar y 
después crecieron y multiplicaron. 
 
En c) y d) correspondientes a las zonas 2e sin tratamiento y 2f con 
tratamiento térmico previo, se observan microestructuras con granos 
equiaxiales recristalizados con un tamaño de grano ASTM 9 ALA 8 y 10 
uniforme respectivamente. 
 
La figura 7.59, presenta las imágenes de las zonas 3e, 3f, 2d y 2g, de la laja 
1-4, todas a una temperatura de deformación de 1020˚C, en a) en la zona 3e 
sin tratamiento, se aprecia un estructura de granos equiaxiales recristalizados 
de tamaño ASTM 7-70%, 6-30%, que se encuentran alrededor y al interior de 
los granos mas gruesos deformados y fracturados, de tamaño ASTM ALA 5, en 
b) en la zona 3f con tratamiento previo, se observa una estructura más fina en 
comparación con la zona 3e, con granos  equiaxiales recristalizados de tamaño 
ASTM 9-70%, 8-30%, donde se observan granos ALA 7, que sugieren haber 
formado parte de un grano de tamaño mayor, y debido al trabajo 
termomecánico fueron deformados y fracturados, dando pie a la nucleación de 
nuevos granos equiaxiales en los limites y fracturas de los granos y al 
fenómeno de recristalizacion dinámica. 
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c) ASTM 9 
UNIFORME 
d) ASTM 9 
UNIFORME 
En c) y d) correspondientes a la zona 2d sin tratamiento y 2g con tratamiento 
térmico previo, se observan, microestructuras uniformes de granos equiaxiales 

























a) ASTM 70%7 
30%6 ALA 5 
b) ASTM 70%9 
30%8 ALA 7 
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Se observa, que en las zonas cercanas a los dados industriales, donde se 
encuentra un menor flujo de deformación, la recristalizacion dinámica esta 
presente y en su mayoría muestran una microestructura no uniforme con granos 
ALA y una estructura de collar, en comparación, con las zonas centrales donde 
el flujo de deformación encuentra una mayor concentración y exhibe una 
microestructura uniforme de granos equiaxiales recristalizados totalmente. 
 
Microscopía electrónica de barrido 
 
Las figuras 7.60 al 7.67 muestran las imágenes metalográficas a 1500X  y el 
microanálisis semicuantitativo elemental de las probetas ensayadas de las 
zonas cercanas a los dados industriales y la zonas centrales con una 
concentración mayor de flujo de deformación, con y sin tratamiento térmico 
previo, de todas las lajas, obtenidas por el microscopio electrónico de barrido. 
 
La figura 7.60, muestra las imágenes metalográficas de la laja 1-1, obtenidas 
en SEM, en a) correspondiente a la zona 1e sin tratamiento, a una temperatura 
de deformación de 980˚C, se observa la presencia de carburos de niobio 
(indicados con la flecha dentro de la imagen), y de acuerdo al análisis 
semicuantitativo elemental, presenta una concentración de mas de 75% de 
niobio, y se puede asumir que estos carburos están presentes desde el proceso 
de fabricación de la aleación en los procesos VIM/VAR mencionados en los 
capítulos anteriores, en b) correspondiente a la zona 2e sin tratamiento, a una 
temperatura de deformación de 980˚C, se pueden observar, la presencia de 
dichos carburos, donde también el análisis elemental muestra una 











Figura 7.60 Laja 1-1, zona 1e y 2e. Imágenes metalográficas SEM a 1500X y 
análisis elemental semicuantitativo, las flechas marcadas en las imágenes 
















Figura 7.61 Laja 1-1, zona 1f y 2f. Imágenes metalográficas SEM a 1500X y 
análisis elemental semicuantitativo, las flecas marcadas en las imágenes 
corresponden a la zona a la cual se le hizo el análisis. 
 
La figura 7.61, presenta las imágenes metalográficas de SEM, de las zonas 
1f y 2f, de la laja 1-1, en a) en la zona 1f con tratamientos, a una temperatura de 
deformación de 980˚C, igual que en la zona 1e, se observan carburos en una 




otros precipitados que se encuentran los limites de grano con una 
concentración cercana a 15% de niobio, se puede asumir, por el tamaño, la 
forma y la concentración de niobio, que no se tratan de carburos, sino, de otro 
tipo de precipitado provocado al tratamiento térmico, presumiblemente de la 
fase delta δ, que precede a la fase gama doble prima γ”, en b) en la zona 2f con 
tratamiento, a una temperatura de deformación de 980˚C, se aprecian la 
presencia de carburos con una concentración de 65% de niobio, y también se 
pueden apreciar los precipitados que se asumen de la fase delta δ, con una 
concentración de niobio alrededor de 10%. 
 
De acuerdo con H. Yuan y Cía. [35], donde señala que, las curvas esfuerzo-
deformación, de las probetas envejecidas presentan una caída mas rápida en el 
flujo de esfuerzo en comparación con las probetas con solo tratamiento de 
solubilizado, y señala también que la fase delta redujo el pico de esfuerzo, 
especialmente a altas velocidades de deformación y bajas temperaturas, por lo 
tanto, quiere decir que la fase delta tuvo un efecto suavizante en la deformación 
en caliente del Inconel 718.  
 
Sin embargo y aunque las condiciones del presente trabajo son un poco 
diferentes al propuesto por H. Yuan, los resultados de las curvas esfuerzo-
deformación, si bien son muy parecidos, no concuerdan del todo, en especial, 
en la caída drástica del esfuerzo en presencia de la fase delta, esto podría 
deberse a la diferencia de concentración en fracción volumétrica de la fase 
delta, provocado por el tratamiento de envejecido efectuado en los diferentes 




La figura 7.62 muestra las imágenes de las zonas 1e y 2d, de la laja 1-2 
donde en a) correspondiente a la zona 1e sin tratamiento, a una temperatura de 
deformación de 980˚C, se aprecia la presencia únicamente de carburos con una 
concentración de mas de 75% de niobio, en b), en la zona 2d, sin tratamiento, a 
una temperatura de deformación de 1020˚C, se observa también la presencia 









Figura 7.62 Laja 1-2, zona 1e y 2d. Imágenes metalográficas SEM a 1500X y 
análisis elemental semicuantitativo, las flechas marcadas en las imágenes 











Figura 7.63 Laja 1-2, zona 1f y 2h. Imágenes metalográficas SEM a 1500X y 
análisis elemental semicuantitativo, las flechas marcadas en las imágenes 
corresponden a la zona a la cual se le hizo el análisis. 
 
La figura 7.63 muestra las imágenes de la laja 1-2, en a), la zona  1f con 
tratamiento, a una temperatura de deformación de 980˚C, exhibe la presencia 
de carburos con una concentración arriba de 75% de niobio, pero también se 
encuentran precipitados en los limites de grano, con una concentración 




delta, por otro lado, en b), la zona 2h con tratamiento, a una temperatura de 
deformación de 1020˚C, presenta la presencia, una vez mas de carburos con 
una concentración de mas de 75% de niobio, y se pueden apreciar huecos en 
los limites de grano, que sugieren la presencia de precipitados de la fase delta 
que fueron arrancados en la preparación para el análisis metalográfico, sin 








Figura 7.64 Laja 1-3, zona 2c y 3d. Imágenes metalográficas SEM a 1500X y 
análisis elemental semicuantitativo, las x marcadas en las imágenes 




La figura 7.64, exhibe las imágenes de la laja 1-3, de las zonas 2c y  3d sin 
tratamiento, a una temperatura de deformación de 1020˚C, en a) se muestra la 
zona 2c, donde se aprecia la presencia de carburos con una concentración 
cercana a 65% de niobio, sin algún otro precipitado alrededor, en b) en la zona 
3d, también se puede observar la presencia de carburos, sin embargo, el 
análisis elemental presume una concentración cerca de 80% de niobio, 15% 
mas alto que en la zona 2c, en esta zona tampoco se aprecian precipitados de 
otra índole.  
 
La figura 7.65 presenta las imágenes de la laja 1-3, de las zonas 1f y 2f con 
tratamiento previo, a una temperatura de deformación de 980˚C, en a) la zona 
1f, muestra la presencia de carburos con una concentración de niobio arriba del 
70% y en contraste con las zonas 2c y 3d de la figura 5.63, se aprecia, una 
concentración significativa alrededor de los carburos y en los limites de grano, 
de precipitados con una concentración de cerca de 17% de niobio, que hace 
alusión de ser precipitados de la fase delta, por otro lado, en b) se observan 
carburos de mayor tamaño y una concentración también arriba de 70% y se 
perciben también, precipitados con una concentración cerca de 15% de niobio, 
claramente ubicados y acomodados en los limites de grano, con esta ubicación 
de los precipitados, controlando su crecimiento y fracción volumétrica, esta fase 
indeseable, puede tener efectos benéficos en el control del crecimiento de 
grano, al realizar la función de agujas localizadas en los limites de grano, 












Figura 7.65 Laja 1-3, zona 1f y 2f. Imágenes metalográficas SEM a 1500X y 
análisis elemental semicuantitativo, las flechas marcadas en las imágenes 
corresponden a la zona a la cual se le hizo el análisis. 
 
La figura 7.66, muestra las imágenes de la laja 1-4, en a) correspondiente a 
la zona 2g con tratamiento previo, a una temperatura de deformación de 
1020˚C, se aprecian  la presencia de carburos con una concentración de niobio 
de 75%, y también se encuentra una distribución significativa de precipitados 




grano, sino también, dentro de estos, por otra parte, en b) en la zona 2e, sin 
tratamiento, a una temperatura de deformación de 980˚C, se aprecian carburos 
con una concentración arriba del 75% y una pobre distribución de precipitados 
de la fase delta, ubicados en los limites de grano, con una concentración de 









Figura 7.66 Laja 1-4, zona 2g y 2e. Imágenes metalográficas SEM a 1500X y 
análisis elemental semicuantitativo, las flechas marcadas en las imágenes 




 Por lo tanto, comparando las curvas de esfuerzo-deformación presentadas 
anteriormente, se aprecia que el valor máximo de esfuerzo verdadero es mayor 
en la zona 2e, en comparación, de la zona 2g, esto, parece ser consistente con 
H. Yuan, donde afirma que la fuerte concentración de la fase delta, muestra un 
efecto de suavización en la aleación. 
 
La figura 7.67 exhibe las imágenes de la laja 1-4, en la zonas 1f y 2f, con 
tratamiento térmico previo a una temperatura de deformación de 980˚C, en a)  
la zona 1f muestra, la presencia de carburos de gran tamaño, con una 
concentración de niobio cerca de 75% y una distribución representativa de 
precipitados que presumen ser de la fase delta, con una concentración de 
niobio de 15%, tanto en los limites de grano como dentro de estos, mientras 
tanto, en b) correspondiente a la zona 2f, se aprecian carburos de menor 
tamaño, con una concentración cerca de 75% de niobio, y  una distribución 
significativa de precipitados con una concentración alrededor de 20% de niobio, 
que sugieren también ser precipitados de la fase delta δ. 
 
Ambas curvas de esfuerzo-deformación, tanto de la zona 1f, como de la zona 
2f, presentadas anteriormente, en comparación con las zonas 1e y 2e, análogas 
sin tratamiento térmico previo, muestran un valor de esfuerzo verdadero 
máximo, menor, por lo tanto, se puede suponer, que la presencia de la fase 
delta δ tiene un efecto  de suavización que afecta a la INCONEL 718. 
 
Se puede apreciar que los carburos están presentes en todas las zonas, 
tienen diferentes formas y un gran tamaño en comparación de los precipitados 
de la fase delta δ. Se puede observar también, que la fase delta esta presente 
en aquellas zona que fueron sometidas a tratamiento térmico y en una 
concentración mayor en las la lajas 1-3 y 1-4, que son la lajas que tienen un 
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historial de deformación a una temperatura menor que las lajas 1-1 y 1-2, en su 
mayoría se encuentran en los limites de grano, pero también se encontraron 









Figura 7.67 Laja 1-4, zona 1f y 2f. Imágenes metalográficas SEM a 1500X y 
análisis elemental semicuantitativo, las flechas marcadas en las imágenes 






Fracción volumétrica de la fase delta 
 
La fracción volumétrica de fase δ fue dada por: 
𝑉𝑉 𝛿 = 𝐴𝐴(𝛿) =   𝐿𝐴 𝛿 𝑖𝑊𝑖                       𝑬𝒄𝒖𝒂𝒄𝒊ó𝒏 𝟒 
donde LA (δ)i es la longitud por unidad de área de placas de la fase delta δ con 
Wi de espesor supuesta y que es dada por la distribución de frecuencias de las 
mediciones de espesores. 
 
La longitud total de las secciones de las placas por unidad de área de la fase 
delta [LA (δ)] se midió contando el número de cruces realizados por las placas 
con las líneas de una red de prueba elaborada a través de la imagen 
metalográfica de la microestructura por medio de microscopia electrónica de 
barrido, de tal manera que: 
                 𝐿𝐴 𝛿 = !! 𝑁𝐿 𝛿                                                    𝑬𝒄𝒖𝒂𝒄𝒊ó𝒏 𝟓                                
donde NL es el numero de intersecciones por unidad de longitud de las líneas 
de la red de prueba.[12] 
 
Las figuras 7.68 a 7.71 muestran las imágenes metalográficas con las líneas 
de la red de prueba y las mediciones de los anchos de los precipitados de la 
fase delta, obtenidas por un analizador de imágenes CLEMEX, de las zonas 2f 
de todas las lajas.  
 
Las tablas 19 a 26 muestran las sumas de las intersecciones y el promedio 
de los anchos de los precipitados de la fase delta, necesarios para poder 





Figura 7.68 Laja 1-1 zona 2f. Imágenes metalográficas con las líneas de la 















Tabla 19 y 20, muestran los anchos de deltas y el número de 
intersecciones de la laja 1-1 zona 2f. 
 
 Empleando la ecuación #5 se obtiene la fracción volumétrica de la fase delta 
de la laja 1-1: 
 
LA(δ)=(π/2)(NL) Vv(δ)=∑LA(δ)i Wi 
Fracción 
Volumetrica 








Figura 7.69 Laja 1-2 zona 2h. Imágenes metalográficas con las líneas de la 















Tabla 21 y 22, muestran los anchos de deltas y el número de 
intersecciones de la laja 1-2 zona 2f. 
 
Empleando la ecuación #5 se obtiene la fracción volumétrica de la fase delta 
de la laja 1-2: 
 
LA(δ)=(π/2)(NL) Vv(δ)=∑LA(δ)i Wi 
Fracción 
Volumetrica 






Figura 7.70 Laja 1-3 zona 2f. Imágenes metalográficas con las líneas de la 















Tabla 23 y 24, muestran los anchos de deltas y el número de 
intersecciones de la laja 1-3 zona 2f. 
 
Empleando la ecuación #5 se obtiene la fracción volumétrica de la fase delta 
de la laja 1-3: 
 
LA(δ)=(π/2)(NL) Vv(δ)=∑LA(δ)i Wi Fracción Volumetrica 








Figura 7.71 Laja 1-4 zona 2f. Imágenes metalográficas con las líneas de la 
















Tabla 25 y 26, muestran los anchos de deltas y el número de 
intersecciones de la laja 1-4 zona 2f. 
 
 
Empleando la ecuación #5 se obtiene la fracción volumétrica de la fase delta 
de la laja 1-4: 
 
 
LA(δ)=(π/2)(NL) Vv(δ)=∑LA(δ)i Wi 
Fracción 
Volumetrica 




forja con un 
paso de 
deformación. 





en los limites de 
grano. 
Granos finos 
recristalizados, con granos 
ALA más grandes 
Granos finos recristalizados,  
limites de grano, con granos 
ALA más grandes. 
La figura 7.72  y 7.73 muestran la evolución microestructural propuesta  




































forja con dos 









Granos finos recristalizados, 
en los limites de granos más 
grandes. 
Granos finos 
recristalizados, con granos 








































Trabajo en planta 
- El macro ataque reveló el flujo de deformación en forma de “X” y las 
zonas muertas cercanas a los dados industriales superior e inferior, 
debido a la presencia del intercambio de calor y la fricción de los dados 
con la pieza.  
 
Análisis metalográfico (obtención de tamaño de grano) 
- Las zonas centrales de todas las lajas presentan un tamaño de grano 
fino y uniforme. 
- El tamaño de grano en las zonas muertas, es en proporción, alrededor 
de 5 veces más grande en los granos ALA y no uniforme en comparación 
con las zonas centrales. 
- Los limites laterales de las lajas presentan un tamaño de grano 
intermedio, con un cierto refinamiento de grano. 
 
Durezas 
- Previo al ensayo y tratamientos térmicos, en las zonas centrales de las 
lajas de las secciones de la columna F, la dureza incrementa, debido a la 
concentración de la deformación en la zona central y a la uniformidad del 
refinamiento de grano. 
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- Las lajas que se deformaron a un paso, después de los ensayos y 
tratamientos térmicos, muestran una disminución no muy drástica en los 
valores de dureza. 
- Las lajas sometidas a dos pasos de deformación, después de los 
ensayos, exhiben un comportamiento y valores de dureza, muy similares, 
a los obtenidos sin previo tratamiento y ensayo. 
- Es posible suponer, con estos resultados, que el tratamiento térmico en 
las lajas deformadas a un paso, presente un efecto relevador de 
esfuerzos, que provoca que la dureza disminuya, en comparación con las 
lajas deformadas a dos pasos. 
  
Detección de transformación de fases 
- Los rangos de transformación de fases, encontrados vía DTA, fueron 
para la disolución de γ’, entre  647-705˚C, el rango de disolución de γ”, 
fue de 785-810˚C y el principio de la disolución de la fase δ a 943˚C, 
estos rangos se tomaron como base para los tratamientos térmicos 
empleados, los cuales, son congruentes con los reportados en la 
literatura.  
Microscopia óptica 
- Las zonas que se encuentran cerca de los dados industriales, muestran 
una no uniformidad y tamaños de granos considerablemente mayores a 
las zonas centrales, y presentan, un constante aumento de formación de 
maclas después del tratamiento térmico y antes del ensayo, con 
excepción de la zona 3f de la laja 1-1, que muestra un peculiar grano de 
collar, típico de inicio de un proceso de recristalización. 
- Después de los ensayos, se observa, que en las zonas cercanas a los 
dados industriales, la recristalización dinámica parcial, esta presente y en 
su mayoría muestran una microestructura no uniforme con granos ALA y 
una estructura de collar. 
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- Las zonas centrales donde el flujo de deformación encuentra una mayor 
concentración, exhibe una microestructura uniforme de granos 
equiaxiales recristalizados totalmente. 
 
Microscopia electrónica de barrido 
- Se observó, la presencia de carburos en todas las lajas, sin importar, el 
tratamiento y el trabajo termomecánico de forja previos, se cree, que 
estos carburos están presentes desde el proceso de fabricación de la 
Inconel 718. 
- La fase delta δ está presente en aquellas zonas que fueron sometidas a 
tratamiento térmico, en una concentración mayor en las la lajas 1-3 y 1-4, 
que tienen un historial de deformación a una temperatura menor que las 
lajas 1-1 y 1-2.  
- La fase delta δ se encuentra, mayormente, en los limites de grano, lo 
cual tiene un efecto controlador en el crecimiento del grano, como se 
observó en las zonas centrales, pero también se encontraron dentro de 
estos, lo que supone un efecto de suavización perjudicial para la 
aleación. 
- Los carburos están presentes en todas las zonas, tienen diferentes 
formas y un gran tamaño, que llega a ser hasta 18 veces mas grande,  
en comparación con los precipitados de la fase delta δ. 
- Los carburos están presentes en todas las lajas, si bien, esto pudiera 
afectar en la distribución de niobio necesario para la precipitación de la 
fase γ”, no se encuentran en una cantidad tan importante, como para 
afectar directamente en las propiedades mecánicas. 
 
Ensayos de compresión en caliente 
- Las probetas ensayadas a una temperatura de 980°C, exhiben, un valor 
de esfuerzo máximo superior a las ensayadas a una temperatura de 
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1020°C, debido a la relación que existe en la resistencia y el incremento 
de la temperatura de deformación. 
 
- Las probetas ensayadas que provienen de las lajas deformadas en un 
solo paso, en mayoría, presentan un valor de esfuerzo verdadero 
máximo superior, después de ser sometidas a un tratamiento térmico 
previo al ensayo, en comparación, con las probetas ensayadas sin 
tratamiento térmico previo. 
- Las probetas ensayadas que provienen de las lajas deformadas en dos 
pasos, mayoritariamente, exhiben un valor de esfuerzo verdadero 
máximo inferior después de someterlas a un tratamiento térmico antes 
del ensayo, en comparación, con las probetas ensayadas sin tratamiento 
térmico previo.  
- La resistencia  provocada por la precipitación de segundas fases debido 
al tratamiento térmico previo al ensayo, es mayor en las probetas de las 
lajas que fueron deformadas en un solo paso, en comparación a las 
deformadas a dos pasos. 
- Las lajas deformadas a un paso, aparentan tener una mayor influencia a 
la relevación de esfuerzos debido al tratamiento de solubilizado y al 
endurecimiento por precipitación, en comparación, al endurecimiento y 
resistencia alcanzados en el trabajo termomecánico de forja industrial. 
 
Efecto de uno y dos pasos de deformación 
 
- El análisis microestructural de las lajas a un paso de deformación, en 
general, reveló una mayor recristalización y refinamiento de grano, en las 
zonas con tratamiento térmico previo, cercanas a los dados industriales, 
después de los ensayos de compresión en caliente. 
- En las lajas deformadas a dos pasos, en general, se encontró una mayor 
recristalización y refinamiento de grano en las zonas sin tratamiento 
térmico previo y después de los ensayos de compresión en caliente. 
  180 
- Ya que las probetas de las lajas deformadas a un paso en la prensa 
industrial, fueron sometidas a un tratamiento térmico y sometidas a un 
segundo paso de deformación en el laboratorio, se puede suponer, que 
es posible, obtener un grano fino y recristalizado, en las zonas cercanas 
a los dados, con dos pasos de deformación, si se involucra un 
tratamiento térmico de solubilizado y envejecimiento entre las dos 
deformaciones. 
- Las probetas de las lajas deformadas a dos pasos en la prensa industrial,  
se sometieron a un tratamiento térmico y a un tercer paso de 
deformación en el laboratorio, por lo tanto, es posible también, obtener 
un grano fino  y recristalizado en las zonas cercanas a los dados, sin la 
intervención de un tratamiento térmico prolongado, entre los pasos de 





- Realizar más ensayos mecánicos, variando las velocidades de 
deformación, para relacionarlas con, la evolución microestructural, las 
fases de precipitación, formación de maclas y fenómenos de 
recristalización 
- Caracterizar por medio de microscopia electrónica de transmisión, para 
relacionar los planos de deslizamiento con las posibles alineaciones de 
carburos y fases precipitadas, el análisis a fondo de las las estructuras 
de las fases indeseables como la fase delta δ. 
- Realizar ensayos de termofluencia para identificar la microestructura 
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Figura 7.47 Curvas de calentamiento de los ensayos mecánicos laja 1-4 
sin TT. 
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